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  Element	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   High	  entropy	  alloys	  (HEAs)	  are	  a	  recent	  area	  of	  research	  in	  materials	  science.	  
Their	  namesake	  is	  because	  their	  high	  entropy	  of	  mixing	  due	  to	  multiple	  metallic	  
elements	  in	  a	  near	  equimolar	  ratio.	  The	  high	  entropy	  of	  mixing	  is	  supposed	  to	  
suppress	  unwanted,	  brittle,	  ordered	  intermetallic	  phases,	  and	  form	  a	  single,	  
randomly	  mixed	  solid	  solution	  phase.	  This	  phenomena	  makes	  HEAs	  a	  good	  
candidate	  for	  structural	  applications.	  However,	  this	  entropy	  of	  mixing	  may	  not	  be	  
enough	  to	  suppress	  all	  intermetallic	  phases.	  For	  this	  reason,	  the	  CALculation	  of	  
PHAse	  Diagrams	  (CALPHAD)	  approach	  is	  being	  explored	  to	  predict	  phase	  
equilibrium	  in	  HEAs.	  This	  study	  seeks	  to	  experimentally	  validate	  the	  current	  
CALPHAD	  approach	  when	  applied	  to	  HEAs.	  Five	  alloy	  compositions	  were	  
characterized	  with	  SEM,	  EDS,	  and	  XRD	  in	  the	  as-­‐cast	  condition	  and	  after	  equilibrium	  
heat	  treatments	  of	  500hr	  at	  1000°C	  and	  1000hr	  at	  750°C.	  Phases	  detected	  in	  the	  
experimental	  alloys	  were	  compared	  with	  the	  CALPHAD	  predicted	  equilibrium	  
phases.	  When	  considerations	  are	  taken,	  the	  current	  CALPHAD	  approach	  is	  adequate	  
in	  predicting	  phase	  equilibrium	  for	  HEAs.	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Chapter	  1:	  Introduction	  
One	  of	  the	  greatest	  innovations	  in	  the	  science	  of	  metallurgy	  is	  the	  idea	  of	  
alloying,	  the	  combining	  metals	  with	  other	  elements	  for	  improved	  mechanical	  
properties.	  Metals,	  in	  their	  pure	  form	  have	  limited	  use	  due	  to	  their	  low	  hardness,	  
tensile	  strength,	  and	  corrosion/oxidation	  resistance.	  By	  mere	  accidental	  discovery,	  
early	  blacksmiths	  added	  small	  amounts	  to	  tin	  and	  zinc	  to	  copper,	  giving	  birth	  to	  
bronze.	  In	  turn,	  this	  brought	  about	  a	  whole	  new	  era	  known	  as	  the	  Bronze	  Age,	  
where	  civilization	  advanced	  with	  the	  application	  of	  this	  new	  alloy.	  Again,	  this	  
progress	  continued	  with	  the	  addition	  of	  carbon	  with	  iron,	  producing	  steel	  [1].	  In	  
time,	  this	  accidental	  alchemy	  became	  materials	  science,	  as	  metallurgy	  theory	  
became	  well	  understood.	  This	  gave	  way	  to	  a	  variety	  of	  different	  steels,	  and	  with	  the	  
advent	  of	  the	  aviation	  industry,	  alloys	  of	  aluminum,	  titanium,	  and	  nickel.	  Recent	  
years	  have	  seen	  extensive	  research	  and	  steady	  improvement	  on	  these	  already	  
established	  alloy	  systems;	  however,	  some	  researchers	  are	  trying	  to	  look	  beyond	  
these	  for	  even	  more	  exotic	  alloys	  with	  even	  better	  properties.	  	  	  	  
	   Within	  the	  past	  ten	  years,	  attention	  has	  been	  turned	  towards	  alloys	  that	  are	  
not	  composed	  of	  just	  one	  major	  (principle)	  element	  with	  small	  additions	  to	  improve	  
properties,	  but	  of	  many	  elements	  (five	  or	  more)	  in	  a	  near	  equimolar	  ratio.	  These	  
multicomponent	  alloys	  have	  become	  known	  as	  high	  entropy	  alloys	  (HEA).	  Their	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name	  is	  derived	  from	  the	  high	  entropy	  of	  mixing	  that	  results	  in	  the	  mixing	  of	  many	  
elements	  in	  a	  near	  equimolar	  ratio.	  It	  is	  believed	  that	  this	  high	  entropy	  of	  mixing	  
creates	  a	  more	  stable	  solid	  solution	  phase,	  that	  is	  more	  stable	  than	  ordered	  
intermetallic	  phases	  [2].	  These	  ordered	  intermetallic	  phases	  are	  often	  avoided	  in	  
alloy	  design	  because	  they	  decrease	  the	  ductility	  and	  formability	  of	  the	  alloy.	  The	  
behavior	  of	  HEAs	  to	  form	  solid	  solutions	  brings	  with	  it	  some	  valuable	  
enhancements.	  Early	  HEA	  pioneer,	  J.W.	  Yeh,	  outlines	  four	  effects	  that	  are	  beneficial	  
in	  HEAs	  [3]:	  
1) The	  High	  Entropy	  Effect	  –	  The	  large	  entropy	  of	  mixing	  suppresses	  the	  formation	  
of	  intermetallic	  phases,	  especially	  at	  high	  temperatures.	  
2) The	  “Sluggish	  Diffusion”	  Effect	  –	  Vacancies	  in	  HEAs	  are	  surrounded	  by	  a	  variety	  
of	  solute	  atoms,	  resulting	  in	  a	  higher	  activation	  energy	  for	  diffusion	  to	  occur.	  
This	  limits	  diffusion-­‐based	  transformations,	  such	  as	  grain	  growth,	  secondary	  
phase	  formation,	  and	  deformation	  at	  high	  temperature	  (creep).	  
3) The	  Lattice	  Distortion	  Effect	  –	  Stress	  caused	  by	  many	  different	  sized	  atoms	  
sharing	  the	  same	  crystal	  causes	  the	  lattice	  to	  strain.	  This	  distortion	  in	  the	  lattice	  
leads	  to	  an	  increase	  in	  strength.	  
4) The	  “Cocktail	  Effect”	  –	  A	  solid	  solution	  of	  many	  different	  atoms	  can	  be	  viewed	  as	  
a	  composite,	  with	  each	  element	  added	  for	  a	  desired	  effect.	  For	  example,	  
refractory	  elements,	  with	  their	  high	  melting	  temperature,	  can	  be	  added	  to	  an	  
HEA	  to	  raise	  the	  melting	  temperature	  of	  the	  alloy.	  
These	  four	  effects	  make	  HEAs	  a	  good	  alternative	  to	  current	  alloy	  designs.	  Although	  
HEAs	  are	  relatively	  new,	  the	  vast	  amount	  of	  information	  discovered	  in	  the	  past	  ten	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years	  continues	  to	  make	  them	  even	  more	  appealing	  for	  research,	  development,	  and	  
implementation.	  
	   One	  issue	  with	  HEA	  research	  and	  development	  is	  the	  sheer	  magnitude	  of	  
possible	  alloy	  compositions.	  A	  recent	  paper	  by	  Miracle	  et	  al	  [4]	  shows	  the	  difficulty	  
in	  narrowing	  down	  alloy	  compositions	  for	  study.	  If	  45	  metallic	  elements	  are	  chosen	  
as	  possible	  alloy	  constituents,	  it	  results	  in	  106	  five-­‐component,	  equimolar	  HEAs.	  
Miracle	  et	  al	  continue	  to	  outline	  a	  method	  for	  narrowing	  down	  the	  possible	  list	  of	  
elements	  used	  in	  constructing	  an	  HEA.	  By	  using	  the	  alloy	  use	  temperature	  (Tuse)	  as	  a	  
limiting	  factor,	  the	  number	  of	  possible	  elements	  is	  further	  reduced.	  The	  goal	  is	  to	  
develop	  a	  high	  temperature,	  structural	  HEA	  that	  is	  either	  a	  single	  phase,	  or	  a	  single	  
major	  phase	  with	  a	  controllable	  second	  phase	  for	  precipitation	  strengthening.	  For	  
HEAs	  with	  Tuse	  ≥	  1000°C,	  the	  number	  of	  possible	  elements	  is	  limited	  to	  12,	  resulting	  
in	  3,302	  five-­‐component,	  equimolar	  HEAs.	  This	  is	  still	  a	  large	  number,	  but	  is	  much	  
more	  realistic	  to	  study.	  Computational	  methods	  must	  be	  implemented	  to	  further	  
down	  select	  HEA	  compositions	  for	  research	  and	  development.	  
Traditionally,	  in	  two	  or	  three	  component	  systems,	  a	  phase	  diagram	  can	  either	  
be	  calculated	  thermodynamically,	  or	  constructed	  experimentally	  to	  determine	  what	  
phases	  are	  present	  with	  varying	  composition	  and	  temperature.	  However,	  this	  
becomes	  difficult	  to	  do	  with	  five-­‐component	  systems	  due	  to	  the	  large	  number	  of	  
experiments	  required	  to	  define	  the	  alloy	  system	  and	  the	  inability	  for	  a	  five-­‐
component	  phase	  diagram	  to	  be	  visually	  represented	  in	  either	  2D	  or	  3D	  space.	  In	  
order	  to	  solve	  this	  issue,	  Miracle	  et	  al	  suggest	  using	  computational	  thermodynamics	  
to	  determine	  which	  alloys	  will	  form	  one	  or	  two	  phases,	  what	  temperature	  a	  second	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phase	  dissolves,	  and	  the	  melting	  temperature	  of	  the	  alloy.	  This	  will	  help	  determine	  
which	  HEAs	  are	  worth	  studying	  experimentally.	  CALPHAD	  (CALculation	  of	  PHAse	  
Diagrams)	  is	  the	  chosen	  method	  for	  predicting	  which	  phases	  will	  be	  stable	  at	  
equilibrium	  at	  a	  given	  temperature	  and	  alloy	  composition.	  CALPHAD	  accesses	  
thermodynamic	  databases	  for	  known	  two	  and	  three	  component	  (binary	  and	  
ternary)	  systems,	  and	  uses	  those	  to	  extrapolate	  what	  phases	  may	  be	  present	  in	  a	  
five-­‐component	  system	  composed	  of	  elements	  in	  those	  binary	  and	  ternary	  systems	  
[5],	  [6].	  CALPHAD	  can	  be	  a	  powerful	  tool	  for	  selecting	  alloy	  compositions	  worthy	  of	  
further	  research;	  however,	  one	  issue	  remains,	  the	  fidelity	  of	  equilibrium	  phase	  
predictions	  in	  five	  or	  more	  component	  systems	  is	  relatively	  untested.	  	  
This	  study	  seeks	  to	  shed	  light	  of	  the	  fidelity	  of	  CALPHAD	  (specifically	  
PanDatTM	  from	  CompuTherm	  LLC)	  in	  five-­‐component	  HEAs.	  Five,	  equimolar,	  five-­‐
component	  alloys	  with	  differing	  CALPHAD	  predictions	  were	  chosen	  for	  
experimental	  analysis.	  Long	  heat	  treatments	  were	  performed	  to	  analyze	  the	  alloys	  
at	  near	  equilibrium	  conditions,	  which	  is	  crucial	  for	  accurate	  comparison	  with	  
CALPHAD.	  Four	  analysis	  techniques	  were	  performed	  on	  the	  alloys	  in	  the	  various	  
heat	  treatment	  conditions.	  
1) Differential	  Thermal	  Analysis	  (DTA)	  –	  Used	  to	  determine	  melting	  temperature,	  
and	  examine	  any	  reactions	  before	  melting.	  	  
2) Scanning	  Electron	  Microscopy	  (SEM)	  –	  Provides	  a	  visual	  representation	  of	  the	  
alloy’s	  microstructure.	  
3) Electron	  Dispersive	  Spectroscopy	  (EDS)	  –	  Quantifies	  compositional	  differences	  
in	  the	  alloy’s	  microstructure,	  giving	  valuable	  phase	  information.	  
5	  
4) X-­‐Ray	  Diffraction	  –	  Identifies	  the	  crystal	  structure(s)	  in	  the	  alloy,	  and	  provides	  a	  
measurement	  of	  the	  lattice	  parameter(s).	  	  
The	  results	  of	  the	  analyses	  are	  compared	  with	  the	  CALPHAD	  predictions	  for	  each	  
alloy.	  Some	  conclusions	  concerning	  the	  fidelity	  of	  CALPHAD	  are	  made,	  along	  with	  
suggestions	  for	  further	  study.	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Chapter	  2:	  Current	  Work	  in	  High	  Entropy	  Alloys	  	  
	   The	  past	  ten	  years	  have	  seen	  growing	  interest	  in	  HEAs,	  and	  it	  is	  reflected	  in	  
the	  influx	  of	  new	  papers	  being	  published	  on	  their	  structure	  and	  properties.	  This	  
chapter	  will	  provide	  a	  brief	  overview	  of	  the	  current	  status	  of	  HEAs.	  The	  key	  
concepts	  and	  basic	  thermodynamics	  will	  be	  reviewed.	  The	  formation	  of	  solid	  
solutions	  and	  ordered	  phases	  will	  be	  discussed,	  followed	  by	  the	  applications	  of	  
CALPHAD	  to	  HEA	  phase	  predictions.	  Last,	  mechanical	  properties	  with	  comparison	  to	  
traditional	  alloys	  will	  be	  covered	  as	  motivation	  for	  further	  study.	  
	   The	  key	  thermodynamic	  principle	  in	  HEAs	  is	  the	  role	  of	  entropy	  of	  mixing	  
and	  enthalpy	  of	  mixing	  on	  the	  final	  phase	  stability.	  The	  best	  measure	  of	  phase	  
stability	  is	  the	  Gibbs	  free	  energy	  of	  mixing.	  	  
	   ∆!!"# = ∆!!"# − !∆!!!"	   (1)	  
The	  more	  negative	  the	  Gibbs	  free	  energy	  of	  mixing,	  the	  more	  stable	  the	  phase	  will	  
be.	  ∆HMix	  is	  the	  enthalpy	  of	  mixing,	  and	  ∆SMix	  is	  the	  entropy	  of	  mixing.	  Using	  the	  
example	  of	  ideal	  (or	  perfect)	  mixing	  of	  two	  atoms,	  A	  and	  B,	  there	  is	  no	  affinity	  to	  
form	  A-­‐A	  or	  B-­‐B	  pairs.	  Therefore,	  ∆HMix	  =	  0,	  and	  Gibbs	  free	  energy	  is	  dependent	  
solely	  on	  ∆SMix.	  The	  entropy	  of	  mixing	  can	  be	  described	  as	  the	  measure	  of	  disorder	  
caused	  by	  random	  mixing.	  
	   !!"# = !! ln!	   (2)	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Where,	  kB	  is	  Boltzmann’s	  constant	  and	  ω	  is	  the	  number	  of	  configurational	  states.	  In	  
the	  case	  of	  A-­‐B	  mixing	  with,	  NA	  and	  NB	  being	  number	  of	  atoms	  of	  A	  and	  B	  
respectively,	  equation	  (3)	  gives	  the	  number	  of	  configurational	  states.	  
	  
! =
!! + !! !
!!!+ !!!
	   (3)	  
Applying	  Stirling’s	  formula	  to	  equation	  (3),	  the	  entropy	  of	  mixing	  in	  the	  ideal	  case	  is	  
given	  by	  equation	  (4).	  
	   ∆!!"# = −! !! ln !! + !! ln !! 	   (4)	  
Where	  R	  is	  the	  universal	  gas	  constant,	  and	  xA	  and	  xB	  is	  the	  molar	  fraction	  of	  A	  and	  B	  
respectively.	  	  Substituting	  equation	  (4)	  into	  equation	  (1),	  the	  Gibbs	  free	  energy	  of	  
mixing	  in	  the	  ideal	  case	  is	  obtained.	  
	   ∆!!"# = !" !! ln !! + !! ln !! 	   (5)	  
It	  should	  be	  noted	  that	  the	  case	  of	  ideal	  mixing	  rarely	  applies	  in	  the	  case	  of	  alloy	  
systems.	  Enthalpy	  of	  mixing	  must	  be	  included	  to	  take	  into	  account	  interactions	  
between	  the	  mixing	  species.	  	  This	  case	  is	  called	  a	  concentrated	  (or	  regular)	  solution,	  
which	  best	  describes	  what	  happens	  in	  a	  HEA.	  The	  entropy	  of	  mixing	  remains	  the	  
same	  as	  the	  ideal	  case,	  and	  the	  enthalpy	  of	  mixing	  is	  given	  by	  equations	  (6)	  and	  (7).	  
	   ∆!!"# = Ω!!!! 	   (6)	  
Where,	  
	   Ω = !!!" !!" − 1 2 !!! + !!! 	   (7)	  
In	  equation	  (7),	  Z	  is	  the	  number	  of	  nearest	  atomic	  neighbors	  in	  the	  crystal	  structure,	  
NAv	  is	  Avagadro’s	  number,	  EAB	  is	  the	  bonding	  energy	  of	  A	  atoms	  with	  B	  atoms,	  and	  
EAA	  and	  EBB	  are	  the	  bonding	  energies	  of	  A	  with	  A	  and	  B	  with	  B,	  respectively.	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Substituting	  equations	  (4)	  and	  (6)	  into	  equation	  (1)	  gives	  us	  the	  Gibbs	  free	  energy	  of	  
mixing	  for	  a	  realistic	  mixing	  case.	  These	  equations	  can	  be	  extended	  from	  a	  binary	  
mixing	  case	  to	  a	  case	  with	  multiple	  elements	  in	  a	  similar	  manner.	  
	   Applying	  the	  aforementioned	  thermodynamic	  principles,	  some	  very	  
important	  inferences	  about	  HEAs	  can	  be	  made.	  First,	  the	  large	  entropy	  of	  mixing	  
promotes	  the	  stability	  of	  the	  disordered	  solid	  solution	  phase	  versus	  ordered,	  
intermetallic	  phases	  [2].	  High	  mixing	  entropy	  is	  even	  more	  prominent	  at	  higher	  
temperatures	  as	  the	  -­‐T∆SMix	  term	  in	  equation	  (1)	  increases	  in	  magnitude.	  This	  is	  
why	  a	  number	  HEAs	  form	  a	  single	  disordered	  phase	  upon	  solidification,	  but	  may	  
have	  multiple	  intermetallic	  phases	  at	  lower	  temperatures	  [4].	  Although	  
intermetallic	  phases	  may	  appear	  in	  HEAs,	  it	  is	  observed	  that	  the	  total	  number	  of	  
phases	  in	  a	  HEA	  is	  much	  lower	  than	  the	  total	  possible	  number	  of	  phases	  given	  by	  a	  
simplification	  of	  Gibbs	  phase	  rule	  [7].	  
	   ! = ! + 1	   (8)	  
The	  number	  of	  equilibrium	  phases	  “p,”	  is	  equal	  to	  the	  number	  of	  alloy	  constituents	  
“c,”	  plus	  one	  at	  constant	  pressure	  conditions.	  This	  indicates	  that	  the	  high	  entropy	  of	  
mixing	  plays	  a	  role	  in	  destabilizing	  competing	  intermetallic	  phases.	  This	  presents	  
the	  question,	  “how	  high	  does	  the	  entropy	  need	  to	  be	  to	  be	  considered	  an	  HEA?”	  
Originally,	  the	  HEAs	  were	  given	  two	  stipulations:	  1)	  an	  equimolar	  ratio	  of	  elements	  
and	  2)	  five	  or	  more	  elements.	  However,	  the	  definition	  was	  loosened	  to	  allow	  small	  
deviations	  in	  the	  ratio	  for	  alloy	  design	  [8].	  Nearly	  ten	  years	  after	  this	  initial	  
definition	  was	  published,	  increasing	  knowledge	  of	  HEAs	  led	  to	  a	  more	  practical	  
definition.	  A	  HEA	  is	  any	  alloy	  where	  the	  entropy	  of	  mixing	  (∆SMix)	  is	  greater	  than	  or	  
9	  
equal	  to	  1.5R	  [3].	  This	  definition	  is	  simpler	  and	  allows	  for	  more	  freedom	  in	  the	  
design	  of	  new	  HEAs.	  
	   With	  the	  foundational	  thermodynamics	  covered,	  the	  following	  discussion	  
will	  focus	  on	  the	  other	  factors	  that	  determine	  the	  formation	  of	  solid	  solution	  (SS)	  
phases	  in	  HEAs.	  Four	  rules,	  proposed	  by	  Hume-­‐Rothery	  (H-­‐R),	  provide	  a	  guideline	  
for	  whether	  or	  not	  a	  mixture	  of	  atoms	  has	  solid	  solubility	  in	  binary	  mixtures	  [9].	  
1) The	  difference	  in	  atomic	  radius	  of	  the	  mixing	  species	  must	  be	  less	  than	  or	  
equal	  to	  15%	  
2) Crystal	  structures	  of	  the	  mixing	  species	  should	  be	  similar,	  but	  there	  are	  
multiple	  exceptions	  	  
3) The	  mixing	  species	  should	  have	  similar	  valency	  
4) The	  mixing	  species	  should	  have	  similar	  electronegativity	  
It	  is	  important	  to	  note	  the	  nature	  of	  these	  rules.	  H-­‐R	  rules	  are	  based	  observations,	  
and	  not	  the	  result	  of	  physical	  law.	  H-­‐R	  rules	  maybe	  a	  good	  starting	  point	  in	  HEA	  
design,	  but	  unsurprisingly,	  recent	  research	  has	  shown	  that	  their	  application	  to	  HEAs	  
may	  be	  unreliable.	  The	  first	  critique	  of	  H-­‐R	  rules	  for	  HEAs	  deals	  with	  the	  role	  of	  
atomic	  size	  difference.	  Guo	  et	  al	  [10]	  take	  a	  closer	  look	  at	  the	  role	  of	  atomic	  size	  in	  
forming	  SS	  HEAs	  by	  calculating	  the	  compositional	  averaged	  atomic	  size	  difference	  
(δ)	  for	  alloys	  already	  studied	  in	  literature	  to	  determine	  its	  role	  in	  solid	  solubility.	  
	  












	   (10)	  
In	  equations	  (9)	  and	  (10),	  ci	  is	  the	  atomic	  fraction	  and	  ri	  is	  the	  atomic	  radius	  of	  
component	  i.	  Guo	  et	  al	  observed	  solid	  solutions	  formed	  when	  δ	  ≤	  8.5;	  however,	  to	  
achieve	  a	  single	  SS	  phase	  δ	  <	  4.	  A	  second	  critique	  of	  H-­‐R	  rules	  deals	  with	  the	  role	  of	  
crystal	  structure.	  Guo	  et	  al	  [10]	  notes	  that	  the	  HEA,	  CoCrCuFeNi,	  forms	  a	  single,	  FCC,	  
SS	  phase	  despite	  being	  composed	  of	  FCC,	  BCC,	  and	  HCP	  elements.	  	  Li	  et	  al	  [11]	  
further	  studied	  the	  effects	  of	  constituent	  element	  crystal	  structure	  on	  the	  final	  
crystal	  structure	  of	  the	  HEA.	  They	  replaced	  Cu	  and	  Co	  with	  Al	  in	  the	  FCC,	  SS	  alloys	  
FeNiCrCuCo	  and	  FeNiCrCuMo.	  The	  FCC	  HEAs	  formed	  a	  BCC	  structure	  with	  the	  
substitution	  of	  Al.	  Li	  et	  al	  concluded	  that	  although	  Al	  and	  Cu	  are	  both	  FCC	  elements,	  
Cu	  promotes	  the	  formation	  of	  FCC	  phase	  in	  HEAs,	  while	  Al	  promotes	  the	  formation	  
of	  BCC	  phase.	  The	  role	  of	  Al	  in	  the	  formation	  of	  BCC	  phase	  is	  confirmed	  with	  varying	  
Al	  content	  in	  the	  AlCoCrFeNi	  HEA	  [12],	  [13].	  It	  is	  proposed	  that	  the	  larger	  size	  of	  the	  
Al	  atom	  is	  better	  accommodated	  in	  the	  less	  densely	  packed	  BCC	  structure	  [13],	  [14].	  
The	  last	  critique	  of	  H-­‐R	  rules	  deals	  with	  the	  roles	  of	  valency	  and	  electronegativity.	  
Guo	  et	  al	  suggest	  using	  the	  valence	  electron	  concentration	  (VEC)	  as	  a	  simplification	  
of	  the	  electronic	  effects	  [15].	  The	  VEC	  of	  an	  HEA	  is	  the	  sum	  of	  the	  VEC	  of	  each	  
constituent	  multiplied	  by	  its	  atomic	  fraction.	  By	  calculating	  VEC	  for	  the	  AlxCoCrCuFe,	  
AlxCrCuFeNi2,	  and	  AlxCoCrCu0.5FeNi	  HEAs	  in	  prior	  studies,	  they	  conclude	  VEC	  is	  not	  
able	  to	  predict	  the	  formation	  of	  solid	  solutions	  or	  ordered	  intermetallics;	  however,	  it	  
is	  a	  good	  predictor	  of	  FCC	  or	  BCC	  formation.	  FCC	  phase	  will	  form	  when	  VEC	  ≥	  8,	  a	  
mix	  of	  FCC	  and	  BCC	  phases	  will	  form	  when	  6.87	  ≤	  VEC	  ≤	  8,	  and	  BCC	  phase	  will	  form	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at	  VEC	  <	  6.87.	  Recent	  studies	  have	  been	  able	  to	  update	  H-­‐R	  rules	  with	  respect	  to	  
HEAs.	  However,	  the	  Hume-­‐Rothery	  rules	  must	  not	  take	  precedence	  to	  
thermodynamics.	  While	  H-­‐R	  rules	  can	  aid	  in	  alloy	  design,	  the	  final	  predictor	  of	  phase	  
stability	  is	  the	  Gibbs	  free	  energy	  
	   When	  designing	  a	  solid	  solution	  HEA,	  one	  must	  consider	  the	  entropy	  and	  
enthalpy	  contributions	  by	  each	  of	  the	  constituent	  elements,	  as	  demonstrated	  by	  a	  
recent	  study	  by	  Otto	  et	  al	  [16].	  By	  using	  the	  single	  phase,	  FCC	  CoCrFeMnNi	  HEA	  as	  a	  
base	  alloy,	  other	  transitional	  metals	  are	  substituted	  into	  the	  alloy,	  following	  Hume-­‐
Rothery	  rules.	  The	  result	  is	  that	  none	  of	  the	  substitutional	  alloys	  formed	  a	  single,	  
solid	  solution	  phase.	  To	  explain	  this	  result,	  the	  alloys	  were	  further	  investigated	  by	  
looking	  at	  the	  entropy	  and	  enthalpy	  of	  each	  substitutional	  pair	  with	  respect	  to	  the	  
base	  alloy.	  It	  is	  observed	  that	  intermetallic	  phases	  form	  in	  substitutional	  pairs	  with	  
larger	  negative	  enthalpies	  and	  smaller	  entropies.	  Otto	  et	  al	  concludes	  that	  enthalpy	  
plays	  a	  greater	  role	  than	  entropy	  when	  determining	  the	  formation	  of	  solid	  solutions	  
or	  intermetallic	  phases.	  Binary	  constituent	  pairs	  that	  have	  large	  negative	  enthalpies	  
(i.e.	  the	  affinity	  to	  form	  ordered	  intermetallic	  phases)	  are	  unlikely	  to	  be	  completely	  
suppressed	  by	  a	  solid	  solution	  phase	  with	  a	  high	  entropy	  of	  mixing.	  Guo	  et	  al	  [17]	  
propose	  a	  topological-­‐chemical,	  two-­‐parameter	  method	  of	  determining	  the	  
formation	  of	  solid	  solution	  or	  intermetallic	  phases	  in	  HEAs.	  The	  topological	  
parameter	  is	  the	  atomic	  size	  difference	  (δ),	  and	  the	  chemical	  parameter	  is	  the	  
enthalpy	  of	  mixing	  (∆HMix).	  They	  determined	  a	  single,	  SS	  phase	  will	  form	  when	  both	  
atomic	  size	  difference	  and	  enthalpy	  of	  mixing	  are	  small	  (δ	  <	  6.6	  and	  -­‐11.6	  <	  ∆HMix	  <	  
3.2	  kJ/mol).	  These	  results	  are	  in	  agreement	  with	  prior	  work	  by	  Y.	  Zhang	  et	  al	  [18].	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Furthermore,	  in	  HEAs	  that	  form	  solid	  solutions,	  FCC	  formation	  is	  more	  dependent	  
on	  enthalpy	  and	  BCC	  formation	  is	  more	  dependent	  on	  atomic	  size	  difference.	  
Raghavan	  et	  al	  [19]	  conclude	  that	  FCC	  phase	  is	  more	  likely	  to	  form	  when	  the	  
magnitude	  of	  ∆HMix	  is	  small,	  near	  zero.	  This	  condition	  of	  ∆HMix	  is	  very	  similar	  to	  the	  
ideal	  mixing	  condition.	  They	  also	  conclude	  that	  BCC	  phase	  is	  more	  likely	  to	  form	  
with	  a	  larger	  δ	  because	  the	  BCC	  structure	  is	  less	  densely	  packed,	  and	  therefore	  more	  
accommodating	  of	  lattice	  strain.	  It	  is	  clear	  that	  many	  factors	  go	  into	  phase	  
determination	  in	  HEA.	  The	  thermodynamic	  quantities	  of	  entropy	  and	  enthalpy	  play	  
the	  leading	  role	  in	  phase	  stability.	  	  Atomic	  size	  difference	  also	  plays	  a	  significant	  
part	  in	  determining	  what	  phases	  may	  be	  stable	  in	  a	  HEA.	  The	  key	  in	  designing	  useful	  
HEAs	  will	  be	  understanding	  these	  factors,	  and	  applying	  them	  in	  compositions	  that	  
form	  a	  solid	  solution	  phase,	  with	  the	  possibility	  of	  a	  controllable,	  strengthening	  
intermetallic	  phase.	  
	   It	  is	  important	  to	  briefly	  mention	  intermetallic	  phases,	  and	  discuss	  their	  role	  
in	  HEAs.	  Intermetallics	  are	  ordered	  phases	  composed	  of	  transitional	  metals	  and	  
metalloids	  at	  specific	  stoichiometric	  compositions.	  Though	  they	  are	  brittle	  in	  nature	  
due	  to	  limited	  slip	  systems,	  introduction	  of	  small	  amounts	  of	  intermetallic	  phases	  
can	  result	  in	  a	  significant	  strengthening	  effect.	  One	  example	  in	  a	  traditional	  alloy	  is	  
cementite	  (Fe3C)	  in	  steels.	  Controlled	  additions	  of	  carbon	  to	  iron	  give	  tool	  steels	  
their	  hardness	  and	  high	  wear	  properties.	  There	  is	  vast	  number	  of	  possible	  
intermetallic	  structures	  and	  compositions,	  but	  this	  discussion	  will	  limit	  to	  a	  few	  that	  
are	  frequently	  observed	  in	  HEAs.	  One	  common	  structure	  observed	  in	  intermetallic	  
phases	  is	  an	  ordered	  BCC	  structure,	  B2,	  where	  one	  element	  occupies	  the	  center	  of	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the	  cube	  and	  the	  other	  occupies	  the	  corners.	  An	  example	  of	  a	  B2	  phase	  is	  NiAl.	  In	  an	  
HEA,	  where	  additional	  elements	  are	  present,	  atoms	  of	  similar	  size	  and	  
electronegativity	  may	  substitute	  in	  the	  ordered	  phase.	  For	  example,	  Fe	  and	  Co	  may	  
substitute	  for	  Ni	  and	  Cr	  may	  substitute	  for	  Al	  in	  the	  B2	  structure	  [11].	  Another	  
common	  intermetallic	  phase	  in	  HEAs	  is	  the	  Laves	  phase.	  The	  Laves	  phase	  is	  an	  
ordered	  FCC	  (C15	  type)	  or	  HCP	  (C14	  or	  C36	  type)	  phase	  with	  the	  stoichiometry	  M2X.	  
CrNbTiZr	  and	  CrNbTiVZr	  HEAs	  studied	  by	  Senkov	  et	  al	  [20]	  show	  the	  presence	  of	  
Laves	  phases.	  They	  suspect	  the	  formation	  of	  Laves	  phases	  are	  due	  to	  both	  large,	  
negative	  enthalpies	  between	  pairs	  of	  atoms	  and	  atomic	  size	  mismatch.	  Another	  
intermetallic,	  sigma	  (σ)	  phase,	  is	  especially	  common	  in	  HEAs	  that	  contain	  Cr	  and	  Mo.	  
In	  the	  AlCoxCrFeMo0.5Ni	  (0.5	  ≤	  x	  ≤	  2.0)	  HEA,	  Hsu	  et	  al	  [21]	  observed	  the	  presence	  of	  
a	  tetragonal	  sigma	  phase.	  They	  noted	  the	  sigma	  phase	  was	  unique	  in	  its	  ability	  to	  
readily	  substitute	  all	  other	  components	  into	  its	  crystal	  structure	  except	  Al.	  Hsu	  et	  al	  
measured	  a	  significant	  increase	  in	  hardness	  in	  sigma	  phase	  rich	  regions,	  and	  
proposed	  including	  sigma	  phase	  in	  HEA	  design.	  Last,	  in	  HEAs	  that	  contain	  Co	  and	  
Mo,	  a	  rhombohedral,	  mu	  (μ)	  phase	  with	  Co6Mo7	  stoichiometry	  may	  form.	  In	  a	  
CoCrFeNiMox	  (0	  ≤	  x	  ≤	  0.85),	  Shun	  et	  al	  [22]	  detected	  the	  presence	  of	  a	  mu	  phase.	  	  
They	  recorded	  a	  significant	  increase	  in	  yield	  strength	  (σy)	  in	  the	  Mo0.85	  alloy	  over	  
the	  Mo0.5,	  929MPa	  and	  510MPa	  respectively.	  This	  indicates	  the	  usefulness	  of	  
including	  ordered	  intermetallic	  phases	  in	  HEA	  design.	  This	  list	  of	  intermetallic	  
phases	  is	  not	  intended	  to	  be	  comprehensive,	  but	  is	  to	  give	  overview	  of	  some	  
common	  to	  HEAs	  in	  prior	  studies.	  The	  use	  of	  intermetallic	  phases	  as	  a	  strengthening	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mechanism	  has	  merit.	  The	  challenge	  facing	  HEAs	  is	  utilizing	  the	  thermodynamic	  
factors	  to	  predict	  and	  control	  the	  formation	  of	  intermetallic	  phases.	  
	   The	  thermodynamics	  governing	  phase	  determination	  in	  HEAs	  has	  been	  
extensively	  studied,	  but	  the	  utilization	  for	  exploring	  future	  compositions	  is	  still	  
lagging.	  The	  issue	  is	  the	  massively	  large	  number	  of	  possible	  equimolar	  HEAs,	  which	  
gets	  exacerbated	  by	  the	  endless	  variations	  of	  compositional	  adjustments.	  The	  
answer	  to	  tackling	  this	  engineering	  problem	  is	  accurate	  computational	  
thermodynamics.	  For	  the	  past	  few	  decades,	  CALPHAD	  has	  seen	  success	  in	  
determining	  equilibrium	  phases	  is	  conventional	  alloy	  systems.	  This	  is	  due	  to	  the	  
large	  amount	  of	  experimental	  data	  to	  form	  reliable	  thermodynamic	  databases	  for	  
specific	  alloy	  systems.	  The	  question	  is,	  “Can	  the	  current	  thermodynamic	  databases,	  
in	  the	  form	  of	  constituent	  binary	  and	  ternary	  systems,	  be	  used	  to	  accurately	  predict	  
equilibrium	  phases	  in	  HEAs?”	  To	  start	  answering	  this	  question,	  researchers	  have	  
begun	  running	  calculations	  on	  HEA	  compositions	  with	  already	  known	  phase	  
composition.	  While	  studying	  high	  temperature,	  refractory	  HEAs,	  Senkov	  et	  al	  [20]	  
have	  compared	  experimental	  results	  to	  calculations	  from	  the	  Ti	  database	  in	  
PanDatTM,	  software	  from	  CompuTherm	  LLC	  based	  on	  the	  CALPHAD	  approach,	  to	  test	  
its	  potential	  application	  to	  HEAs.	  For	  the	  CrNbTiZr	  and	  CrNbTiVZr	  HEAs,	  the	  Ti	  
database	  was	  able	  to	  accurately	  predict	  the	  presence	  of	  the	  BCC	  and	  Laves	  phases;	  
however,	  it	  failed	  to	  give	  an	  accurate	  volume	  fraction	  and	  composition	  of	  each	  
phase.	  It	  is	  postulated	  that	  substitutions	  for	  Cr	  and	  Zr	  in	  the	  Laves	  phase	  lead	  to	  a	  
larger	  volume	  of	  the	  Laves	  phase	  than	  predicted.	  The	  inability	  to	  account	  for	  
substitutions	  in	  ordered	  phases	  is	  a	  drawback	  of	  CALPHAD,	  but	  is	  to	  be	  expected	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when	  using	  a	  database	  designed	  for	  Ti-­‐based	  alloys	  on	  HEAs	  that	  only	  contain	  20%	  
and	  25%	  Ti.	  Senkov	  et	  al	  [23]	  observed	  similar	  results	  when	  comparing	  calculations	  
from	  the	  Ti	  database	  to	  experimental	  results	  for	  a	  CrMo0.5NbTa0.5TiZr	  HEA.	  They	  
conclude	  that	  an	  entirely	  new	  database	  designed	  around	  the	  Cr-­‐Mo-­‐Nb-­‐Ta-­‐Ti-­‐Zr	  
system	  would	  be	  necessary	  for	  accurate	  calculations.	  When	  an	  HEA	  system	  of	  
interest	  is	  selected,	  a	  new	  database	  tailored	  to	  that	  particular	  system	  could	  be	  made.	  
C.	  Zhang	  et	  al	  [5]	  developed	  a	  database	  specifically	  for	  the	  Al-­‐Co-­‐Cr-­‐Fe-­‐Ni	  family	  of	  
HEAs.	  This	  database	  was	  built	  from	  underlying	  binary	  and	  ternary	  systems.	  The	  new	  
database	  was	  put	  to	  the	  test	  by	  calculating	  phase	  equilibrium	  for	  the	  already	  well-­‐
studied	  AlxCoCrFeNi	  HEA.	  	  The	  results	  of	  the	  calculations	  agreed	  well	  with	  the	  
experimental	  results,	  proving	  accurate	  phase	  equilibrium	  calculations	  can	  be	  
achieved	  by	  examining	  the	  constituent	  binaries	  and	  ternaries	  that	  compose	  an	  HEA.	  
This	  means	  that	  once	  an	  equimolar	  HEA	  of	  interest	  is	  chosen,	  a	  database	  can	  be	  
made	  for	  that	  HEA	  system,	  and	  the	  resulting	  phase	  equilibrium	  from	  varying	  
composition	  can	  be	  predicted	  accurately.	  However,	  a	  caveat	  must	  be	  made	  for	  
comparing	  experimental	  results	  with	  CALPHAD	  predictions.	  CALPHAD	  predicts	  
phases	  at	  equilibrium,	  and	  most	  often	  in	  literature	  HEAs	  are	  characterized	  in	  their	  
non-­‐equilibrium	  as-­‐cast	  state.	  For	  most	  accurate	  comparison,	  experimental	  HEAs	  
should	  be	  adequately	  heat	  treated	  [5],	  [6].	  While	  CALPHAD	  predictions	  have	  not	  yet	  
matched	  experimental	  results	  perfectly,	  the	  CALPHAD	  predictions	  have	  been	  
adequate	  enough.	  Especially	  considering	  the	  application	  of	  CALPHAD	  to	  HEAs	  is	  
relatively	  new,	  with	  most	  papers	  on	  the	  subject	  being	  published	  within	  the	  past	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three	  years.	  As	  more	  research	  is	  invested	  into	  using	  CALPHAD	  for	  HEAs,	  the	  trend	  
will	  be	  towards	  more	  accurate	  predictions.	  
	  	   The	  discussion	  on	  structural	  HEAs	  would	  not	  be	  complete	  without	  the	  
inclusion	  of	  mechanical	  properties.	  Indeed,	  one	  goal	  of	  HEA	  research	  is	  to	  develop	  a	  
new	  alloy	  or	  family	  of	  alloys	  with	  improved	  properties	  over	  the	  existing,	  traditional	  
alloys	  of	  the	  past	  century.	  The	  following	  section	  will	  give	  evidence	  from	  literature	  
for	  the	  merit	  of	  HEAs	  as	  new	  structural	  alloys.	  Specifically,	  strength	  at	  low	  and	  high	  
temperatures	  along	  with	  hardness,	  wear	  resistance,	  and	  fatigue	  will	  be	  discussed	  
and	  compared	  with	  that	  of	  existing	  alloys.	  In	  addition	  to	  mechanical	  strength,	  
structural	  alloys	  must	  have	  excellent	  resistance	  to	  the	  environment.	  Corrosion	  and	  
oxidation	  behaviors	  of	  HEAs	  will	  also	  be	  discussed.	  
	   When	  evaluating	  the	  strength	  of	  new	  HEAs,	  compression	  testing	  is	  most	  
often	  used.	  It	  allows	  for	  a	  small	  sample	  (in	  the	  order	  of	  millimeters)	  that	  does	  not	  
require	  extensive	  machining	  or	  preparation.	  By	  compressing	  a	  sample	  at	  a	  fixed	  
strain	  rate,	  an	  alloy’s	  measured	  stress	  (applied	  force	  divided	  by	  sample	  cross-­‐
sectional	  area)	  after	  0.2%	  deformation	  (yield	  stress,	  σy),	  stress	  at	  buckling	  (stress	  at	  
failure,	  σf),	  and	  percent	  deformation	  at	  buckling	  (strain	  at	  failure,	  εf)	  can	  be	  
determined.	  These	  values	  give	  a	  good	  measure	  of	  an	  alloy’s	  strength.	  This	  test	  can	  
also	  be	  performed	  in	  a	  furnace	  to	  obtain	  high	  temperature	  results.	  Zhou	  et	  al	  
performed	  compression	  tests	  on	  a	  AlCoCrFeNiTix	  (0	  ≤	  x	  ≤	  1.5)	  HEA	  [24].	  It	  was	  
determined	  that	  the	  Ti0.5	  alloy	  provided	  the	  best	  yield	  stress	  while	  having	  excellent	  
elongation	  before	  failure.	  They	  hypothesized	  solid	  solution	  strengthening	  was	  
responsible	  for	  the	  alloy’s	  high	  strength.	  Solid	  solution	  strengthening	  occurs	  when	  
17	  
lattice	  strain	  induced	  by	  varying	  atomic	  size	  limits	  the	  movement	  of	  dislocations.	  To	  
verify	  the	  SS	  strengthening,	  Zhou	  et	  al	  [25]	  performed	  further	  investigation	  on	  the	  
microstructure	  of	  the	  AlCoCrFeNiTi0.5	  HEA.	  They	  concluded	  SS	  strengthening	  was	  
the	  result	  of	  the	  BCC	  structure	  having	  to	  strain	  to	  accommodate	  the	  larger	  radius	  Al	  
and	  Ti	  atoms.	  In	  their	  search	  for	  high	  temperature	  alloys	  for	  aerospace	  applications,	  
Senkov	  et	  al	  [26]	  have	  performed	  many	  compression	  tests	  on	  refractory	  HEAs.	  One	  
alloy	  in	  particular,	  a	  CrNbTiVZr	  HEA	  has	  a	  higher	  specific	  yield	  strength	  (yield	  
strength	  normalized	  by	  density)	  than	  both	  Iconel®	  718	  and	  Haynes®	  230	  nickel	  
superalloys	  from	  298K	  to	  1273K.	  In	  another	  study,	  two	  single	  phase	  HEAs,	  
NbMoTaW	  and	  VNbMoTaW,	  had	  better	  resistance	  to	  softening	  at	  high	  temperature	  
and	  higher	  specific	  yield	  strength	  than	  the	  aforementioned	  nickel	  superalloys	  [27].	  
Last,	  a	  TaNbHfZrTi	  HEA	  demonstrated	  high	  strength	  and	  good	  ductility	  (yield	  strain,	  
εy	  >	  50%)	  at	  both	  room	  and	  elevated	  temperatures	  [28],	  [29].	  In	  addition	  to	  
compression	  testing,	  microhardness	  measurements	  can	  provide	  an	  insight	  into	  
microstructural	  mechanisms	  for	  strengthening.	  For	  example,	  in	  the	  NbMoTaW	  and	  
VNbMoTaW	  HEAs,	  microhardness	  values	  for	  both	  alloys	  were	  larger	  than	  any	  of	  
their	  constituent	  elements,	  indicating	  solid	  solution	  strengthening	  [30].	  Due	  to	  their	  
ease,	  flexibility	  and	  data-­‐richness,	  compression	  and	  microhardness	  tests	  are	  most	  
often	  used	  to	  evaluate	  HEAs.	  Often,	  these	  tests	  are	  done	  first	  to	  before	  continuing	  to	  
other	  tests	  that	  require	  more	  complex	  specimen	  geometries.	  
	   Other	  mechanical	  properties	  such	  as	  wear	  resistance,	  tensile	  strength,	  and	  
fatigue	  behavior	  have	  been	  measured	  in	  HEAs.	  In	  a	  study	  by	  Chuang	  et	  al	  [31],	  
Co1.5CrFeNi1.5Ti	  and	  Al0.2Co1.5CrFeNi1.5Ti	  HEAs	  were	  discovered	  to	  have	  twice	  the	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wear	  resistance	  of	  both	  AISI	  52100	  bearing	  steel	  and	  AISI	  M2	  high-­‐speed	  steel.	  The	  
tensile	  strength	  and	  fatigue	  behavior	  of	  Al0.5CoCrCuFeNi	  HEA	  have	  been	  studied.	  
Tsai	  et	  al	  [32]	  showed	  the	  HEA	  had	  tensile	  strength	  comparable	  to	  304	  stainless	  
steel	  and	  Ti6Al4V	  in	  both	  the	  cold	  rolled	  and	  annealed	  conditions.	  Likewise,	  
Hemphill	  et	  al	  [33]	  showed	  the	  fatigue	  behavior	  comparable	  to	  many	  steels	  and	  Ti	  
alloys.	  Finally,	  HEAs	  have	  shown	  good	  resistance	  to	  corrosion	  and	  oxidation.	  In	  a	  
corrosion	  study	  of	  AlxCrFe1.5MnNi0.5	  HEAs,	  Lee	  et	  al	  [34]	  showed	  increased	  
corrosion	  resistance	  with	  decreasing	  Al	  content	  in	  both	  sulfuric	  acid	  and	  salt	  water	  
environments.	  For	  high	  temperature	  structural	  materials,	  oxidation	  is	  a	  major	  
concern.	  This	  is	  especially	  true	  with	  refractory	  elements.	  Despite	  having	  great	  
strength	  at	  high	  temperatures,	  their	  resistance	  to	  oxidation	  is	  weak.	  In	  a	  study	  by	  
Senkov	  et	  al	  [23],	  a	  NbCrMo0.5Ta0.5TiZr	  HEA	  showed	  better	  oxidation	  resistance	  than	  
many	  Nb-­‐based	  alloys	  still	  in	  development.	  The	  improved	  oxidation	  behavior	  was	  
attributed	  to	  the	  HEAs	  ability	  to	  form	  a	  protective	  oxide	  layers	  that	  stymied	  further	  
diffusion	  of	  oxygen	  into	  the	  alloy.	  In	  another	  study	  by	  Liu	  et	  al	  [35],	  additions	  of	  Ti,	  
V,	  TiV,	  and	  TiVSi0.3	  were	  added	  to	  a	  NbMoCrAl0.5	  base	  HEA.	  They	  observed	  large	  
improvements	  in	  oxidation	  resistance	  with	  the	  Ti	  and	  Si	  additions,	  and	  worse	  
oxidation	  resistance	  with	  the	  V	  addition.	  Results	  such	  as	  these	  give	  merit	  to	  HEAs	  as	  






Chapter	  3:	  Materials	  and	  Experimental	  Procedure	  
3.1:	  Materials	  
This	  section	  outlines	  the	  experimental	  procedure	  performed	  in	  this	  study.	  
Five	  HEAs	  were	  selected	  according	  to	  their	  experimental	  value.	  Two	  primary	  factors	  
were	  used	  in	  selection.	  
1) Number	  of	  binary	  and	  ternary	  phase	  diagrams	  used	  in	  the	  calculation	  
2) The	  database	  used	  for	  each	  calculation	  (Al,	  Co,	  Fe,	  Nb,	  Ni,	  Ti,	  and	  solid	  
solution	  databases).	  Each	  alloy	  composition	  has	  multiple	  calculations,	  
with	  each	  calculation	  from	  a	  different	  database.	  	  
Table	  1	  shows	  the	  five	  experimental	  alloys	  and	  the	  CALPHAD	  database	  used	  in	  each	  
calculation.	  The	  phase	  predictions	  for	  each	  calculation	  along	  with	  the	  number	  of	  








Table	  1:	  Experimental	  alloys	  and	  their	  corresponding	  CALPHAD	  predictions	  
20	  
These	  CALPHAD	  calculations	  were	  not	  performed	  as	  a	  part	  of	  this	  study,	  but	  instead	  
provided	  from	  ongoing	  research.	  The	  first	  factor	  was	  selected	  in	  order	  to	  test	  if	  the	  
accuracy	  of	  predictions	  using	  the	  CALPHAD	  approach	  was	  dependent	  on	  the	  
number	  of binary	  and	  ternary	  phase	  diagrams	  used.	  Fractional	  numbers	  of	  binary	  or	  
ternary	  systems	  indicate	  endpoints	  from	  an	  additional	  binary	  or	  ternary	  system	  
included	  in	  the	  calculation.	  (i.e.	  4.02	  binaries	  equal	  4	  complete	  binaries	  and	  two	  
points	  from	  a	  fifth).	  The	  second	  factor	  was	  selected	  in	  order	  to	  test	  the	  role	  of	  the	  
database	  in	  the	  validity	  of	  the	  calculation.	  Each	  database	  is	  comprised	  of	  
thermodynamic	  data	  in	  the	  form	  of	  binary	  and	  ternary	  systems.	  Each	  element-­‐
centered	  database	  will	  focus	  on	  data	  relating	  to	  common	  alloying	  elements	  for	  the	  
database	  element	  (i.e	  the	  Fe	  database	  will	  focus	  on	  elements	  used	  in	  steel	  alloys).	  
The	  goal	  is	  to	  find	  any	  patterns	  between	  the	  alloy’s	  composition	  and	  the	  databases	  
that	  produce	  accurate	  calculations.	  This	  will	  allow	  a	  better	  selection	  of	  database	  for	  
future	  compositions.	  	  	  	  	  
3.2:	  Experimental	  Procedure	  
3.2.1:	  Melting	  and	  Heat	  Treatments	  
Experimental	  alloys	  were	  weighed	  out	  within	  ±0.5mg	  from	  elemental	  Al	  
(99.9%	  purity),	  Co	  (99.9%),	  Cr	  (99.99%),	  Fe	  (99.99%),	  Mn	  (99.9%),	  Mo	  (99.95%),	  
Nb	  	  (99.95%),	  Ni	  (99.98%),	  and	  Ti	  (99.98%).	  	  The	  base	  elements	  came	  in	  the	  form	  of	  
chunk,	  slug,	  fine	  granule,	  and	  wire.	  Since	  many	  of	  the	  experimental	  HEAs	  had	  
elements	  with	  widely	  varying	  melting	  temperatures,	  binary	  phase	  diagrams	  were	  
used	  to	  identify	  eutectic	  reactions	  that	  would	  lower	  the	  melting	  temperature	  of	  the	  
refractory	  Mo	  and	  Nb.	  The	  binary,	  eutectic	  alloys	  of	  the	  refractory	  elements	  were	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melted	  into	  a	  button	  first,	  and	  added	  to	  the	  other	  constituents.	  This	  resulted	  in	  more	  
thorough	  mixing	  of	  the	  refractory	  elements.	  The	  alloys	  were	  consolidated	  in	  an	  









	  The	  arc	  melter	  was	  pumped	  under	  vacuum,	  and	  flushed	  with	  argon	  a	  total	  of	  three	  
times.	  A	  Ti	  getter	  was	  used	  to	  eliminate	  any	  residual	  oxygen.	  Smaller	  pieces	  were	  
arranged	  under	  larger	  pieces	  on	  the	  copper-­‐cooled	  plate	  to	  avoid	  being	  displaced	  by	  
the	  arc.	  The	  resulting	  button	  was	  flipped	  and	  re-­‐melted	  five	  times	  for	  homogeneity.	  
The	  button	  was	  weighed	  after	  melting	  to	  insure	  mass	  loss	  from	  melting	  was	  
negligible	  (<1%).	  Final	  button	  weight	  was	  ~10g.	  The	  button	  was	  sectioned	  for	  heat	  
treatment	  and	  characterization.	  Sections	  for	  heat	  treatment	  were	  wrapped	  in	  
tantalum	  foil,	  and	  encapsulated	  in	  a	  quartz	  tube	  under	  a	  fractional	  pressure	  of	  
argon.	  
Heat	  treatments,	  as	  described	  below,	  were	  performed	  in	  order	  to	  
characterize	  the	  alloys	  at	  near	  equilibrium	  conditions.	  Melting	  temperature	  was	  
measured	  via	  differential	  thermal	  analysis	  with	  a	  TA	  Instruments	  SDT	  Q600	  
	  
Figure	  1:	  Schematic	  of	  Arc	  Melter	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TGA/DSC.	  A	  30-­‐70mg	  sample	  from	  each	  alloy	  was	  heated	  in	  an	  alumina	  crucible	  
from	  50°C	  to	  1400°C	  at	  a	  rate	  of	  10°C/min.	  An	  empty	  alumina	  crucible	  was	  used	  as	  
reference.	  Heat	  flow	  is	  measured	  by	  recording	  the	  difference	  in	  temperature	  
between	  the	  crucible	  with	  the	  sample	  and	  the	  empty	  crucible.	  The	  homogenization	  
temperature	  for	  each	  alloy	  was	  chosen	  below	  the	  melting	  temperature.	  The	  100	  
hour	  homogenization	  heat	  treatment	  was	  performed	  at	  1200°C,	  1250°C,	  or	  1300°C	  
depending	  on	  the	  alloy’s	  melting	  temperature.	  	  After	  the	  100	  hour	  homogenization	  
treatment,	  each	  alloy	  went	  directly	  into	  two	  long	  heat	  treatments.	  
1) 500	  hours	  at	  1000°C,	  followed	  by	  a	  water	  quench	  
2) 1000	  hours	  at	  750°C,	  followed	  by	  a	  water	  quench	  
The	  heat	  treatment	  process	  is	  also	  explained	  in	  Figure	  2.	  These	  two	  heat	  treatments	  
correspond	  to	  the	  equilibrium	  calculations	  performed	  with	  CALPHAD.	  







3.2.2:	  Scanning	  Electron	  Microscopy	  
The	  following	  microstructural	  characterizations	  were	  performed	  on	  each	  
alloy	  in	  the	  as-­‐cast,	  500	  hours	  at	  1000°C,	  and	  1000	  hours	  at	  750°C	  conditions.	  
Samples	  were	  mounted	  and	  polished	  for	  scanning	  electron	  microscopy	  (SEM)	  
	  
Figure	  2:	  Heat	  Treatment	  Process	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analysis.	  Analysis	  of	  the	  microstructure	  was	  performed	  with	  a	  FEITM	  Quanta	  600F	  
SEM.	  Images	  were	  taken	  at	  varying	  magnifications	  in	  multiple	  regions	  of	  the	  sample.	  
Electron	  dispersive	  spectroscopy	  (EDS)	  was	  utilized	  for	  compositional	  analysis	  of	  
both	  the	  bulk	  sample	  and	  the	  various	  phase	  regions.	  The	  compositional	  
measurements	  were	  performed	  within	  the	  SEM	  with	  an	  EDAX®	  Octane	  Super	  
60mm2	  detector.	  Bulk	  composition	  measurements	  were	  performed	  at	  100x	  
magnification	  at	  five	  different	  locations	  across	  the	  sample,	  and	  the	  average	  
composition	  in	  atomic	  percent	  was	  calculated.	  Compositions	  of	  the	  individual	  
phases	  were	  measured	  with	  point	  detection.	  Three	  point	  measurements	  were	  taken	  
for	  each	  phase	  region	  and	  averaged.	  	  
3.3.3:	  X-­‐Ray	  Diffraction	  
Crystal	  structures	  of	  each	  phase	  were	  identified	  with	  x-­‐ray	  diffraction	  (XRD).	  
A	  Bruker	  D2	  Phaser	  was	  used	  for	  XRD	  measurements.	  XRD	  measurements	  were	  
taken	  from	  10°	  to	  140°	  2θ,	  with	  an	  increment	  of	  0.02	  2θ	  and	  a	  dwell	  time	  of	  0.5sec	  
at	  each	  step.	  Experimental	  setup	  is	  demonstrated	  in	  the	  following	  figure;	  where	  T	  is	  









Figure	  3:	  Schematic	  of	  XRD	  setup	  [36]	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Interatomic	  spacing	  for	  planes	  of	  atoms	  are	  related	  to	  x-­‐ray	  wavelength	  by	  Bragg’s	  
law.	  
	   !" = 2!!!" sin!	   (11)	  
In	  equation	  11,	  n	  is	  the	  number	  of	  x-­‐ray	  beams,	  λ	  is	  the	  wavelength	  of	  the	  x-­‐rays,	  and	  
dhkl	  is	  the	  interatomic	  spacing.	  Interatomic	  spacing	  is	  related	  to	  Miller	  indices	  (h,	  k,	  
and	  l)	  and	  lattice	  parameter,	  a,	  by	  equation	  12.	  
	   !!!" =
!
ℎ! + !! + !!
	   (12)	  
	  	  
These	  values	  from	  the	  XRD	  patterns	  were	  analyzed	  with	  Bruker	  DIFFRAC.EVATM	  




Chapter	  4:	  Experimental	  Results	  
The	  experimental	  results	  for	  five	  alloys	  are	  outlined	  in	  this	  chapter.	  Discussion	  will	  
be	  focused	  on	  these	  alloys.	  
4.1:	  CoCrFeMoNi	  
DTA:	  	  
DTA	  was	  performed	  on	  a	  32.7mg	  section	  of	  the	  as	  cast	  button.	  Resulting	  plot	  is	  





Figure	  4:	  CoCrFeMoNi	  DTA	  Plot	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A	  slight	  exothermic	  reaction,	  with	  respect	  to	  the	  magnitude	  of	  the	  melting	  reaction,	  
occurs	  at	  1006.2°C.	  This	  reaction	  is	  likely	  an	  indication	  of	  ordering	  within	  the	  
crystal	  structure.	  The	  complete	  melting	  reaction	  occurred	  during	  the	  DTA	  
measurement.	  The	  onset	  of	  melting	  occurs	  at	  1316.6°C	  with	  its	  peak	  at	  1329.9°C.	  
The	  enthalpy	  of	  the	  reaction	  is	  72.71	  J/g.	  A	  homogenization	  heat	  treatment	  of	  100hr	  
at	  1250°C	  is	  chosen.	  Likewise,	  because	  of	  the	  reaction	  at1006.2°C,	  an	  additional	  
500hr	  heat	  treatment	  is	  done	  at	  1200°C	  for	  comparison	  with	  the	  1000°C	  treatment.	  
Higher	  resolution	  DTA	  plots	  available	  in	  the	  Appendix.	  
SEM/EDS:	  
SEM	  images	  were	  taken	  of	  the	  as-­‐cast	  state	  and	  after	  the	  subsequent	  heat	  
treatments.	  Both	  electron	  backscatter	  images	  and	  secondary	  electron	  images	  were	  
taken	  to	  characterize	  the	  microstructure.	  Backscatter	  images	  provide	  information	  
about	  compositional	  segregation.	  In	  backscatter	  images,	  light	  weight	  elements	  show	  
as	  darker	  shades,	  and	  heavy	  elements	  show	  as	  lighter	  shades.	  Secondary	  electron	  
images	  provide	  information	  regarding	  topography	  (pores,	  cracks,	  etc.).	  EDS	  was	  









As-­‐Cast,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  5	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  6	  and	  Table	  2	  
provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




The	  microstructure	  is	  dendritic	  with	  a	  laminar,	  two-­‐phase,	  eutectic	  region.	  Dendrite	  
arms	  are	  rounded,	  and	  measure	  5-­‐8µm	  wide	  and	  8-­‐15µm	  long.	  Dendrite	  
composition	  (Region	  #1)	  is	  rich	  in	  Mo	  and	  Cr.	  There	  is	  no	  evidence	  of	  segregation	  
within	  the	  dendrites.	  The	  second	  phase	  is	  the	  dark,	  interdendritic	  region	  (Region	  
	  
Figure	  6:	  CoCrFeMoNi	  As-­‐Cast	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  Analysis	  
	  
Table	  2:	  CoCrFeMoNi	  As-­‐Cast	  EDS	  values	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#2),	  which	  is	  Co,	  Fe	  and	  Ni	  rich.	  An	  average	  composition	  was	  taken	  of	  the	  eutectic	  
lamellae	  (Region	  #3),	  and	  is	  an	  average	  of	  the	  light	  and	  dark	  regions.	  The	  overall,	  






















500hr	  at	  1200°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  7	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  8	  and	  Table	  3	  
provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  
	  
Figure	  7:	  CoCrFeMoNi	  500hrs	  at	  1200°C	  SEM	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The	  dendritic	  microstructure	  and	  eutectic	  region	  are	  dissolved	  with	  heat	  treatment,	  
leaving	  two	  distinct	  phase	  regions.	  The	  light	  region	  (Region	  #1)	  becomes	  a	  
randomly	  shaped,	  dispersed	  phase	  region.	  This	  region	  loses	  some	  Cr,	  and	  becomes	  
	  





Table	  3:	  CoCrFeMoNi	  500hrs	  at	  1200°C	  EDS	  values	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richer	  in	  Co	  and	  Mo.	  The	  second	  phase	  (Region	  #2)	  remains	  Co,	  Fe	  and	  Ni	  rich.	  Bulk	  























500hr	  at	  1000°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  9	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  10	  and	  Table	  4	  
provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  






Figure	  10:	  CoCrFeMoNi	  500hrs	  at	  1000°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  4:	  CoCrFeMoNi	  500hrs	  at	  1000°C	  EDS	  values	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A	  similar,	  two	  region,	  microstructure	  is	  observed;	  however,	  there	  is	  also	  the	  
addition	  of	  small	  (~3µm)	  precipitates	  within	  the	  light	  region	  (Region	  #1).	  Region	  #1	  
increases	  in	  Cr	  and	  loses	  some	  Ni.	  The	  darker	  region	  (Region	  #2)	  sees	  an	  increase	  in	  

















1000hr	  at	  750°C,	  SEM/EDS:	  
Figure	  11	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  12	  and	  Table	  









The	  microstructure	  is	  very	  similar	  to	  that	  of	  the	  500hr	  at	  1200°C	  heat	  treatment,	  
with	  the	  addition	  of	  small	  plate-­‐like	  precipitates	  in	  darker	  shaded	  region.	  The	  light	  
region	  (Region	  #1)	  is	  Mo	  rich	  and	  depleted	  of	  Ni	  and	  Fe.	  The	  darker	  region	  (Region	  
#2)	  is	  rich	  in	  Co,	  Fe,	  and	  Ni;	  and	  depleted	  of	  Mo.	  The	  plate-­‐like	  precipitates	  (Region	  
	  
Figure	  12:	  CoCrFeMoNi	  1000hrs	  at	  750°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  5:	  CoCrFeMoNi	  1000hrs	  at	  750°C	  EDS	  values	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#3)	  are	  small	  (~2µm	  wide	  and	  ~5µm	  long)	  and	  share	  a	  similar	  composition	  to	  
Region	  #1.	  The	  bulk	  composition	  is	  depleted	  (~3	  at.%)	  of	  Cr.	  
	  
XRD:	  	  
X-­‐ray	  diffraction	  was	  performed	  on	  all	  heat	  treatment	  states,	  and	  analyzed,	  Figure	  
13.	  
	  
As-­‐Cast,	  XRD:	  	  
Two	  phases	  are	  present	  upon	  solidification:	  A	  cubic	  FCC	  phase	  (Ni	  type,	  a	  ≅	  3.62Å)	  
and	  a	  tetragonal,	  sigma	  phase	  (Co2Mo3	  type).	  Higher	  resolution	  XRD	  plots	  are	  




Figure	  13:	  CoCrFeMoNi	  XRD	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500hr	  at	  1200°C,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  detected:	  A	  cubic	  FCC	  phase	  (Ni	  type,	  a	  ≅	  3.62Å),	  a	  tetragonal,	  
sigma	  phase	  (Co2Mo3	  type)	  and	  a	  rhombohedral,	  mu	  phase	  (Co7Mo6	  type).	  Lattice	  
parameter	  measurements	  for	  the	  Co2Mo3	  and	  Co7Mo6	  phases	  are	  difficult	  to	  
measure	  accurately	  due	  to	  the	  overlap	  of	  peaks.	  
500hr	  at	  1000°C,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  detected:	  A	  cubic	  FCC	  phase	  (Ni	  type,	  a	  ≅	  3.62Å),	  a	  tetragonal,	  
sigma	  phase	  (Co2Mo3	  type)	  and	  a	  rhombohedral,	  mu	  phase	  (Co7Mo6	  type).	  The	  FCC	  
peaks	  experience	  a	  decrease	  in	  intensity,	  indicating	  less	  growth	  of	  that	  phase	  at	  
1000°C.	  
1000hr	  at	  750°C,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  detected:	  A	  cubic	  FCC	  phase	  (Ni	  type,	  a	  ≅	  3.62Å),	  a	  tetragonal,	  
sigma	  phase	  (Co2Mo3	  type)	  and	  a	  rhombohedral,	  mu	  phase	  (Co7Mo6	  type).	  Intensity	  
















DTA	  was	  performed	  on	  a	  50.0mg	  section	  of	  the	  as	  cast	  button.	  Resulting	  plot	  is	  
shown	  in	  Figure	  14.
	  
A	  low	  magnitude	  endothermic	  reaction	  occurs	  at	  ~1100°C,	  followed	  by	  two	  low	  
magnitude	  exothermic	  reactions	  at	  1285.1°C	  and	  1381.1°C.	  The	  first	  exothermic	  
reaction	  is	  completes	  1371.9°C.	  The	  two	  exothermic	  reactions	  are	  likely	  the	  result	  of	  
microstructural	  ordering.	  An	  endothermic	  reaction	  occurs	  towards	  the	  end	  of	  the	  
DTA	  run	  (~1380°C),	  which	  appears	  to	  be	  melting,	  but	  did	  not	  complete	  before	  the	  
1400°C	  limit	  temperature.	  Onset	  of	  melting	  appears	  to	  be	  1381.1°C.	  A	  high	  melting	  
	  
Figure	  14:	  AlCrFeMoNi	  DTA	  Plot	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point	  is	  expected	  with	  the	  addition	  of	  Mo	  in	  the	  alloy.	  A	  homogenization	  treatment	  
of	  100hr	  at	  1200°C	  is	  chosen.	  
	  
As-­‐Cast,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  15	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  16	  and	  Table	  
6	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
42	  
	  




The	  microstructure	  is	  composed	  of	  two	  phase	  regions,	  and	  shows	  evidence	  of	  
coring.	  The	  rounded,	  cored	  region	  (Region	  #1)	  is	  rich	  in	  Cr,	  Fe,	  and	  Mo;	  and	  depleted	  
of	  Al	  and	  Ni.	  This	  is	  expected	  with	  the	  higher	  melting	  temperature	  Mo	  being	  the	  first	  
to	  solidify	  from	  the	  melt.	  The	  cored	  region	  is	  non-­‐homogeneous	  with	  small	  amounts	  
	  
Figure	  16:	  AlCrFeMoNi	  As-­‐Cast	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  Analysis	  
	  
Table	  6:	  AlCrFeMoNi	  As-­‐Cast	  EDS	  values	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of	  the	  second	  phase	  appearing	  within	  the	  region	  as	  spheres.	  The	  darker,	  second	  
phase	  (Region	  #2)	  has	  a	  composition	  rich	  in	  Al	  and	  Ni	  in	  near	  1:1	  ratio.	  Region	  #2	  is	  
most	  likely	  an	  ordered,	  Ni-­‐Al,	  B2	  phase.	  There	  is	  also	  the	  formation	  eutectic	  lamella	  
of	  the	  two	  phases	  (Region	  #3).	  The	  bulk	  composition	  is	  slightly	  (~1	  at.%)	  depleted	  




















500hr	  at	  1000°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  17	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  18	  and	  Table	  
7	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




The	  laminar,	  eutectic	  region	  is	  also	  dissolved	  upon	  heat	  treatment,	  leaving	  two	  
definite	  phase	  regions.	  The	  Cr,	  Fe,	  and	  Mo	  rich	  region	  (Region	  #1)	  remains,	  but	  the	  
rounded,	  cored	  shape	  is	  smoothed	  upon	  heat	  treatment	  and	  becomes	  more	  
	  
Figure	  18:	  AlCrFeMoNi	  500hrs	  at	  1000°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  7:	  AlCrFeMoNi	  500hr	  at	  1000°C	  EDS	  values	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dispersed.	  The	  spherical	  second	  phase	  within	  Region	  #1	  also	  decreases	  in	  amount.	  
Compositionally,	  Region	  #1	  becomes	  more	  rich	  in	  Cr,	  Fe,	  and	  Mo;	  and	  decreases	  in	  
Al	  and	  Ni.	  The	  darker	  region	  (Region	  #2)	  remains	  rich	  in	  Al	  and	  Ni,	  with	  a	  decrease	  
in	  Cr,	  Fe,	  and	  Mo.	  	  Porosity	  begins	  to	  form	  within	  Region	  #2,	  as	  seen	  in	  Figure	  ##.	  
This	  porosity	  appears	  as	  black	  dots	  in	  both	  the	  backscatter	  and	  secondary	  electron	  
images.	  The	  bulk	  composition	  is	  experiences	  a	  ~2	  at.%	  reduction	  in	  Al	  and	  Cr.	  This	  














1000hr	  at	  750°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  19	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  20	  and	  Table	  








The	  microstructure	  becomes	  more	  complex	  with	  the	  two	  major	  phases	  remaining,	  
and	  formation	  of	  minor	  phases	  becoming	  more	  evident.	  The	  Mo	  rich	  region	  (Region	  
#1)	  has	  an	  equiaxed	  grain	  structure.	  Grain	  size	  is	  10-­‐15µm.	  An	  additional	  phase	  
appears	  to	  precipitate	  at	  the	  grain	  boundaries,	  and	  is	  too	  small	  to	  be	  
	  
Figure	  20:	  AlCrFeMoNi	  1000hrs	  at	  750°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  8:	  AlCrFeMoNi	  1000hr	  at	  750°C	  	  EDS	  values	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compositionally	  analyzed	  with	  EDS.	  The	  Al	  and	  Ni	  rich	  region	  (Region	  #2)	  appears	  
in	  the	  microstructure	  as	  its	  own	  grain.	  The	  Ni-­‐Al	  region	  becomes	  more	  complex	  with	  
very	  small	  (<0.5µm)	  particles	  forming	  inside	  the	  region.	  These	  particles	  are	  too	  
small	  to	  be	  compositionally	  analyzed	  with	  EDS.	  However,	  some	  of	  these	  particles	  
appear	  in	  a	  lighter	  shade,	  indicting	  the	  possible	  presence	  of	  heavier	  elements	  in	  the	  
particle’s	  composition.	  The	  bulk	  composition	  has	  an	  increased	  standard	  deviation	  




As-­‐Cast,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  detected	  upon	  solidification.	  Two	  cubic	  phases	  are	  identified:	  a	  
BCC	  (Fe	  type,	  a	  ≅	  2.87Å)	  and	  a	  Ni-­‐Al,	  B2	  phase	  (a	  ≅	  2.88Å).	  A	  tetragonal	  sigma	  
	  
Figure	  21:	  AlCrFeMoNi	  XRD	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phase	  is	  also	  identified	  (Co2Mo3	  type).	  Peak	  widths	  are	  broad,	  indicating	  limited	  
ordering.	  Lattice	  parameters	  are	  difficult	  to	  measure	  accurately,	  due	  to	  the	  overlap	  
of	  the	  multiple	  phase	  peaks.	  
	  
500hr	  at	  1000°C,	  XRD:	  	  
The	  same	  three	  phases	  remain	  after	  heat	  treatment.	  Two	  cubic	  phases	  are	  
identified:	  a	  BCC	  (Fe	  type,	  a	  ≅	  2.87Å)	  and	  a	  Ni-­‐Al,	  B2	  phase	  (a	  ≅	  2.89Å).	  A	  tetragonal	  
sigma	  phase	  is	  also	  identified	  (Co2Mo3	  type).	  The	  peaks	  associated	  with	  the	  sigma	  
phase	  increase	  in	  intensity.	  Peaks	  associated	  with	  the	  B2	  phase	  decrease	  in	  
intensity.	  Peak	  widths	  narrow	  substantially,	  as	  heat	  treatment	  permits	  more	  
ordering.	  
1000hr	  at	  750°C,	  XRD:	  	  
Four	  phases	  are	  present	  after	  extended	  heat	  treatment.	  Again,	  the	  two	  cubic	  phases:	  
a	  BCC	  (Fe	  type,	  a	  ≅	  2.87Å)	  and	  a	  Ni-­‐Al,	  B2	  phase	  (a	  ≅	  2.89Å),	  along	  with	  a	  
tetragonal,	  sigma	  phase	  (Co2Mo3	  type)	  are	  identified.	  In	  addition,	  an	  A15	  structure	  
(AlMo3)	  is	  also	  identified.	  The	  peak	  intensities	  for	  the	  A15	  phase	  are	  significantly	  
weaker	  with	  respect	  to	  the	  other	  phases.	  Sigma	  phase	  peaks	  remain	  unchanged	  in	  
intensity,	  and	  B2	  peak	  intensity	  decreases	  only	  slightly	  compared	  to	  the	  500hr	  at	  








DTA	  was	  performed	  on	  a	  50.6mg	  section	  of	  the	  as	  cast	  button.	  Resulting	  plot	  is	  
shown	  in	  Figure	  22.
	  
A	  low	  magnitude,	  with	  respect	  to	  the	  magnitude	  of	  the	  melting	  reaction,	  exothermic	  
reaction	  occurs	  at	  1131.8°C.	  	  Onset	  of	  endothermic	  (melting)	  reaction	  is	  located	  at	  
1283.8°C	  with	  peak	  at	  1311.2°C.	  Enthalpy	  of	  the	  endothermic	  reaction	  is	  87.25	  J/g.	  







Figure	  22:	  AlCrFeMnNi	  DTA	  Plot	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As-­‐Cast,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  23	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  24	  and	  Table	  
9	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  





Dendritic	  microstructure	  shows	  evidence	  of	  coring.	  Dendritic	  region	  (Region	  #1)	  is	  
slightly	  depleted	  of	  Al	  and	  Ni,	  and	  interdendritic	  (Region	  #2)	  slightly	  rich	  in	  Al	  and	  
Ni.	  There	  is	  no	  evidence	  of	  a	  compositional	  gradient	  across	  the	  dendrite	  arm.	  
	  
Figure	  24:	  AlCrFeMnNi	  As-­‐Cast	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  Analysis	  
	  
Table	  9:	  AlCrFeMnNi	  As-­‐Cast	  EDS	  values	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Dendrite	  arm	  width	  is	  ~10µm,	  and	  dendrite	  arm	  length	  is	  ~20-­‐25µm.	  Bulk	  
composition	  is	  near	  equimolar,	  indicating	  that	  a	  negligible	  amount	  of	  the	  low	  vapor-­‐






















500hr	  at	  1000°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  25	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  26	  and	  Table	  
10	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




Dendritic	  microstructure	  remains	  after	  heat	  treatment,	  forming	  two	  distinct	  
regions:	  A	  smooth,	  dendritic	  region	  (Region	  #1)	  that	  is	  rich	  in	  Cr	  and	  Fe	  and	  
depleted	  of	  Al	  and	  Ni;	  and	  a	  porous,	  interdendritic	  region	  (Region	  #2)	  rich	  in	  Al	  and	  
	  
Figure	  26:	  AlCrFeMnNi	  500hrs	  at	  1000°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  10:	  AlCrFeMnNi	  500hrs	  at	  1000°C	  EDS	  values	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Ni	  and	  depleted	  of	  Cr	  and	  Fe.	  These	  pores	  are	  identified	  by	  the	  black	  dots	  that	  
appear	  in	  both	  the	  backscatter	  and	  secondary	  electron	  images.	  Bulk	  composition	  is	  






















1000hr	  at	  750°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  27	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  28	  and	  Table	  
11	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




Dendritic	  microstructure	  remains;	  however,	  it	  is	  much	  less	  distinct	  and	  equiaxed	  
grains	  form.	  Dendritic	  region	  (Region	  #1)	  remains	  rich	  in	  Cr	  and	  Fe	  and	  depleted	  of	  
Al	  and	  Ni.	  Interdendritic	  region	  (Region	  #2)	  is	  still	  Al	  and	  Ni	  rich,	  but	  very	  small	  
	  
Figure	  28:	  AlCrFeMnNi	  1000hrs	  at	  750°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  11:	  AlCrFeMnNi	  1000hrs	  at	  750°C	  EDS	  values	  	  
61	  
(≤2µm),	  spherical	  precipitates	  form.	  EDS	  resolution	  cannot	  quantify	  the	  precipitates	  
with	  a	  good	  level	  of	  confidence.	  	  Bulk	  composition	  is	  experiences	  no	  significant	  loss.	  
XRD:	  
	  
As-­‐Cast,	  XRD:	  	  
A	  single,	  FCC	  phase	  is	  formed	  upon	  solidification	  (non-­‐equilibrium).	  There	  is	  
evidence	  of	  ordering.	  a	  ≅	  5.79Å	  
500hr	  at	  1000°C,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  present:	  An	  ordered	  FCC	  phase	  (a	  ≅	  5.79Å);	  a	  disordered	  BCC	  
phase	  (Cr	  type,	  a	  ≅	  2.89Å);	  and	  an	  ordered	  BCC-­‐B2	  phase	  (a	  ≅	  2.89Å).	  
1000hr	  at	  750°C,	  XRD:	  	  
Two	  phases	  are	  present:	  The	  disordered	  BCC	  phase	  (Cr	  type,	  a	  ≅	  2.89Å)	  and	  the	  
ordered	  BCC-­‐B2	  phase	  (a	  ≅	  2.90Å).	  
	  




DTA:	  	  	  
DTA	  was	  performed	  on	  a	  33.0mg	  section	  of	  the	  as	  cast	  button.	  Resulting	  plot	  is	  
shown	  in	  Figure	  30.
	  
	  
A	  low	  magnitude	  endothermic	  reaction	  occurs	  at	  1092.4°C.	  Onset	  of	  melting	  occurs	  
at	  1373.64°C	  with	  its	  peak	  at	  1385.17°C.	  The	  reaction	  did	  not	  fully	  complete	  before	  
reaching	  the	  1400°C	  limit	  temperature.	  The	  magnitude	  of	  the	  reaction	  is	  too	  small	  to	  
be	  complete	  melting,	  indicating	  the	  melting	  of	  a	  single	  phase.	  The	  high	  melting	  
temperature	  of	  the	  alloy	  can	  be	  expected	  due	  to	  the	  high	  melting	  points	  of	  Mo	  and	  
Nb	  (2623°C	  and	  2750°C,	  respectively)	  in	  reference	  to	  the	  other	  alloying	  elements.	  A	  
homogenization	  treatment	  of	  100hr	  at	  1300°C	  is	  chosen.	  
	  
Figure	  30:	  AlFeMoNbNi	  DTA	  Plot	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As-­‐Cast,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  31	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  32	  and	  Table	  
12	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  






The	  microstructure	  is	  composed	  of	  two	  dendritic	  regions	  and	  two	  interdendritic	  
regions.	  The	  first	  dendritic	  region	  (Region	  #1)	  is	  long	  and	  slender,	  and	  is	  more	  
abundant	  than	  the	  other	  dendritic	  region	  (Region	  #2).	  There	  is	  no	  composition	  
	  
Figure	  32:	  AlFeMoNbNi	  As-­‐Cast	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  Analysis	  
	  
Table	  12:	  AlFeMoNbNi	  As-­‐Cast	  EDS	  values	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gradient	  across	  the	  dendrite	  arms	  of	  Region	  #1.	  Region	  #1	  is	  rich	  in	  the	  higher	  
melting	  Mo	  and	  Nb.	  The	  second	  dendritic	  region	  (Region	  #2)	  	  is	  smaller	  and	  borders	  
the	  first	  dendritic	  region.	  The	  composition	  of	  the	  second	  dendritic	  region	  is	  Nb	  rich	  
and	  Mo	  depleted,	  with	  a	  larger	  amount	  of	  Al,	  Fe,	  and	  Ni	  compared	  with	  the	  first	  
dendritic	  region.	  The	  largest	  interdendritic	  region	  (Region	  #3)	  is	  a	  rich	  in	  Al	  and	  Fe,	  
being	  only	  depleted	  of	  Mo.	  The	  second	  interdendritic	  region	  (Region	  #4)	  is	  
interspersed,	  and	  is	  rich	  in	  Al	  and	  Ni	  in	  near	  1:1	  ratio.	  This	  region	  is	  most	  likely	  an	  


















500hr	  at	  1000°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  33	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  34	  and	  Table	  
13	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  
	  




The	  dendritic	  microstructure	  loses	  its	  distinct	  shape	  upon	  heat	  treatment.	  The	  first	  
dendritic	  region	  (Region	  #1)	  forms	  into	  an	  irregularly	  shaped	  ~20-­‐40µm	  region.	  
Region	  #1	  composition	  increases	  in	  Mo;	  however,	  very	  small	  (≤0.5µm)	  precipitates	  
form	  within	  the	  region,	  and	  are	  too	  small	  to	  have	  their	  composition	  accurately	  
	  
Figure	  34:	  AlFeMoNbNi	  500hrs	  at	  1000°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  13:	  AlFeMoNbNi	  500hrs	  at	  1000°C	  EDS	  values	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determined	  by	  EDS.	  The	  darker	  contrast	  in	  the	  backscatter	  image	  indicates	  that	  
these	  small	  precipitates	  within	  Region	  #1	  are	  most	  likely	  comprised	  of	  the	  lighter	  
atomic	  weight	  Al,	  Fe,	  and	  Ni.	  The	  second	  dendritic	  region	  (Region	  #2)	  forms	  blocky	  
regions	  ~20-­‐40µm	  in	  size.	  The	  EDS	  quantification	  for	  Region	  #2	  revealed	  it	  to	  be	  Nb	  
and	  Ni	  rich,	  and	  depleted	  of	  Al,	  Fe,	  and	  Mo.	  The	  largest	  region	  (Region	  #3)	  is	  rich	  in	  
Fe,	  Nb,	  and	  Ni,	  and	  is	  depleted	  of	  Al	  and	  Mo.	  	  Bordering	  Region	  #2,	  is	  a	  lighter	  shade,	  
blocky	  region	  (Region	  #4).	  Region	  #4	  is	  depleted	  of	  Al	  and	  Ni,	  and	  is	  Fe	  and	  Mo	  rich.	  
The	  1:1	  Ni-­‐Al	  region	  is	  no	  longer	  present	  after	  heat	  treatment.	  There	  is	  also	  a	  
significant	  increase	  in	  porosity	  with	  heat	  treatment,	  as	  seen	  in	  both	  the	  backscatter	  
and	  secondary	  electron	  images.	  The	  bulk	  composition	  is	  depleted	  of	  Al,	  with	  near	  
one-­‐half	  reduction	  from	  the	  as-­‐cast	  condition.	  It	  is	  possible	  that	  the	  increase	  in	  














1000hr	  at	  750°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  35	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  36	  and	  Table	  
14	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.
	  
	  




Three	  regions	  are	  identified	  after	  the	  1000hr	  heat	  treatment.	  The	  first	  region	  
(Region	  #1)	  becomes	  more	  Mo	  rich	  (~70	  at.%),	  and	  shrinks	  in	  size.	  Region	  #1	  is	  
further	  depleted	  of	  Al	  and	  Nb.	  Small	  (≤0.5µm)	  precipitates	  remain	  within	  Region	  #1.	  
	  
Figure	  36:	  AlFeMoNbNi	  1000hrs	  at	  750°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  14:	  AlFeMoNbNi	  1000hrs	  at	  750°C	  EDS	  values	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The	  second	  region	  (Region	  #2)	  is	  compositionally	  similar	  to	  Region	  #4	  in	  the	  500hr	  
heat	  treatment.	  Region	  #2	  decreases	  in	  size,	  and	  becomes	  more	  rich	  in	  Mo,	  and	  
depleted	  of	  Al.	  The	  darker	  shaded	  region	  (Region	  #3)	  increases	  in	  size.	  Region	  #3	  
increases	  in	  Mo	  and	  Ni,	  and	  is	  further	  depleted	  of	  Al.	  The	  Nb	  and	  Ni	  rich	  region	  is	  not	  
observed	  after	  the	  1000hr	  heat	  treatment.	  Porosity	  within	  the	  sample	  becomes	  
smaller	  in	  size.	  The	  bulk	  composition	  is	  further	  depleted	  of	  Al,	  with	  a	  near	  three-­‐
fourths	  reduction	  from	  the	  as-­‐cast	  condition.	  
XRD:	  
	  
As-­‐Cast,	  XRD:	  	  
Two	  phases	  are	  clearly	  detected:	  a	  BCC	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.14Å);	  and	  a	  hexagonal,	  C14	  
Laves	  phase	  (a	  ≅	  5.01Å,	  c	  ≅	  8.21Å,	  a/c	  ≅	  1.64).	  SEM/EDS	  indicates	  the	  presence	  of	  
more	  phases.	  There	  is	  the	  possibility	  of	  an	  additional	  BCC	  phase	  with	  similar	  lattice	  
	  
Figure	  37:	  AlFeMoNbNi	  XRD	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parameter.	  Interestingly,	  no	  superlattice	  reflection	  peaks	  are	  visible	  despite	  the	  EDS	  
indicating	  evidence	  of	  a	  Ni-­‐Al	  B2	  phase.	  	  
500hr	  at	  1000°C,	  XRD:	  
Two	  BCC	  phases	  are	  identified	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.17Å	  &	  Nb	  type,	  a	  ≅3.30Å).	  A	  FCC	  
phase	  is	  also	  identified	  (Rh	  type,	  a	  ≅	  3.81Å).	  Last,	  a	  hexagonal,	  C14	  Laves	  phase	  is	  
detected	  (a	  ≅	  5.00Å,	  c	  ≅	  8.09Å,	  a/c	  ≅	  1.62).	  
1000hr	  at	  750°C,	  XRD:	  	  
Four	  phases	  are	  identified:	  two	  BCC	  phases	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.16Å	  &	  Nb	  type,	  a	  
≅3.29Å);	  a	  hexagonal,	  C14	  Laves	  phase	  (a	  ≅	  5.07Å,	  c	  ≅	  8.20Å,	  a/c	  ≅	  1.62);	  and	  an	  

















DTA	  was	  performed	  on	  a	  24.5mg	  section	  of	  the	  as	  cast	  button.	  Resulting	  plot	  is	  
shown	  in	  Figure	  38.
	  
	  
A	  low	  magnitude	  endothermic	  reaction	  occurs	  at	  1096.3°C.	  The	  reaction	  is	  not	  large	  
enough	  to	  be	  melting.	  This	  again	  is	  likely	  due	  to	  the	  refractory	  elements,	  Mo	  and	  Nb,	  
present	  in	  the	  alloy	  composition.	  Melting	  temperature	  exceeds	  temperature	  limit	  of	  






Figure	  38:	  CrFeMoNbTi	  DTA	  Plot	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As-­‐Cast,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  39	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  40	  and	  Table	  
15	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




A	  dendritic	  microstructure	  is	  observed.	  Segregation	  appears	  to	  be	  based	  on	  melting	  
temperature,	  with	  the	  dendrites	  (Region	  #1)	  being	  highly	  rich	  in	  Nb	  and	  Mo,	  and	  
almost	  absent	  of	  Fe.	  Dendrites	  experience	  a	  compositional	  gradient	  across	  the	  
dendrite	  arms	  with	  the	  higher	  melting	  temperature	  Mo	  and	  Nb	  occupying	  the	  core	  
	  
Figure	  40:	  CrFeMoNbTi	  As-­‐Cast	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  Analysis	  
	  
Table	  15:	  CrFeMoNbTi	  As-­‐Cast	  EDS	  values	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of	  the	  dendrite	  arm	  in	  a	  higher	  percentage.	  Dendrite	  arms	  are	  ~6µm	  in	  width	  and	  
~15µm	  in	  length.	  The	  interdendritic	  region	  is	  separated	  into	  two	  compositionally	  
distict	  regions.	  The	  lighter	  region	  (Region	  #2)	  is	  Rich	  in	  Cr	  and	  Fe,	  and	  depleted	  of	  
Mo	  and	  Ti.	  Looking	  closer	  at	  the	  atomic	  percentages,	  Region	  #2	  fits	  the	  
stoichiometry	  (Cr,	  Fe)2(Nb,	  Ti).	  This	  stoichiometry	  matches	  the	  C14	  Laves	  phase	  
later	  identified	  with	  XRD.	  The	  darker	  region	  (Region	  #3)	  is	  a	  Ti	  rich	  zone	  that	  
occupies	  the	  dendritic-­‐interdendritic	  interface.	  The	  bulk	  composition	  shows	  no	  

















500hr	  at	  1000°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  41	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  42	  and	  Table	  
16	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




Dendritic	  microstructure	  remains	  after	  heat	  treatment.	  Some	  porosity	  is	  observed	  at	  
the	  dendritic-­‐interdendritic	  interface,	  as	  evidenced	  in	  both	  backscatter	  and	  
	  
Figure	  42:	  CrFeMoNbTi	  500hrs	  at	  1000°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  16:	  CrFeMoNbTi	  500hrs	  at	  1000°C	  EDS	  values	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secondary	  electron	  images.	  Dendrite	  (Region	  #1)	  composition	  is	  rich	  in	  Mo	  and	  Nb.	  
Small	  (~1µm)	  precipitates	  are	  observed	  inside	  the	  dendrites,	  and	  are	  too	  small	  to	  be	  
accurately	  quantified	  with	  EDS.	  The	  darker	  shade	  of	  these	  precipitates	  in	  the	  
backscatter	  image	  indicates	  the	  presence	  of	  lighter	  atomic	  weight	  Cr,	  Fe,	  or	  Ti.	  The	  
interdendritic	  region	  (Region	  #2)	  is	  Cr,	  Fe,	  and	  Nb	  rich;	  and	  has	  the	  stoichiometry	  
(Cr,	  Fe)2Nb.	  The	  bulk	  composition	  is	  Ti	  deficient,	  with	  a	  near	  three-­‐fourths	  
reduction	  from	  the	  as-­‐cast	  state.	  It	  is	  possible	  that	  the	  porosity	  is	  correlated	  to	  the	  

















1000hr	  at	  750°C,	  SEM/EDS:	  	  
Figure	  43	  shows	  the	  microstructure	  at	  various	  magnifications.	  Figure	  44	  and	  Table	  
17	  provide	  compositional	  information	  of	  each	  region	  and	  the	  bulk	  sample.	  
	  




Dendritic	  microstructure	  remains	  after	  the	  750°C	  heat	  treatment.	  Porosity	  is	  much	  
more	  limited	  in	  comparison	  to	  the	  1000°C	  heat	  treatment.	  Dendrite	  (Region	  #1)	  
composition	  is	  still	  highly	  Mo	  and	  Nb	  rich.	  A	  larger	  number	  of	  very	  small	  (<1µm)	  
	  
Figure	  44:	  CrFeMoNbTi	  1000hrs	  at	  750°C	  Phase	  Regions	  for	  EDS	  Chemical	  
Analysis	  
	  
Table	  17:	  CrFeMoNbTi	  1000hrs	  at	  750°C	  EDS	  values	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precipitates	  are	  observed	  within	  the	  dendrites.	  The	  darker	  shade	  of	  these	  
precipitates	  in	  the	  backscatter	  image	  indicates	  a	  composition	  of	  lighter	  elements	  
(Cr,	  Fe,	  and/or	  Ti).	  The	  interdendritic	  region	  segregates	  into	  two	  phases.	  The	  first	  
one	  (Region	  #2)	  is	  Cr,	  Fe,	  and	  Nb	  rich;	  and	  has	  a	  stoichiometry	  characteristic	  with	  
(Cr,	  Fe)2(Nb,	  Ti)	  C14	  Laves	  phase.	  The	  other	  (Region	  #3)	  is	  almost	  exclusively	  Ti	  
(~99%).	  In	  the	  bulk	  composition,	  much	  less	  Ti	  loss	  (one-­‐fourth	  reduction	  from	  as-­‐
cast	  state)	  occurred	  during	  heat	  treatment.	  Comparing	  the	  two	  heat	  treatments,	  
there	  seems	  to	  be	  a	  correlation	  between	  porosity	  and	  Ti	  loss:	  with	  increased	  






Figure	  45:	  CrFeMoNbTi	  XRD	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As-­‐Cast,	  XRD:	  	  
Two	  phases	  are	  present:	  a	  disordered	  BCC	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.15Å);	  and	  a	  hexagonal,	  
C14	  Laves	  phase	  (a	  ≅	  4.81Å,	  c	  ≅	  7.70Å,	  a/c	  =	  1.60).	  
500hr	  at	  1000°C,	  XRD:	  	  
Two	  phases	  are	  present:	  a	  disordered	  BCC	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.18Å);	  and	  a	  hexagonal,	  
C14	  Laves	  phase	  (a	  ≅	  4.80Å,	  c	  ≅	  7.88Å,	  a/c	  =	  1.64)	  
1000hr	  at	  750°C,	  XRD:	  	  
Three	  phases	  are	  present:	  a	  disordered	  BCC	  (Mo	  type,	  a	  ≅	  3.16Å);	  a	  β-­‐Ti,	  BCC	  (a	  ≅	  
3.31Å);	  and	  a	  hexagonal,	  C14	  Laves	  phase	  (a	  ≅	  4.79Å,	  c	  ≅	  7.82Å,	  a/c	  =	  1.63).	  The	  
close	  proximity	  in	  BCC	  phase	  peaks	  makes	  it	  difficult	  to	  get	  accurate	  lattice	  
parameters.
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Chapter	  5:	  Discussion	  of	  Experimental	  Results	  
	   This	  chapter	  will	  discuss	  the	  experimental	  results	  from	  the	  five	  selected	  
alloys	  in	  comparison	  with	  the	  calculations	  from	  CALPHAD.	  All	  CALPHAD	  
calculations	  were	  performed	  with	  PanDatTM	  software	  from	  CompuTherm	  LLC.	  
Again,	  it	  is	  important	  to	  emphasize	  that	  the	  CALPHAD	  predictions	  were	  performed	  
outside	  of	  this	  study	  by	  researchers	  at	  the	  Air	  Force	  Research	  Labs.	  The	  CALPHAD	  
predictions	  were	  generously	  provided	  for	  the	  sake	  of	  comparison	  with	  experimental	  
results.	  
When	  comparing	  CALPHAD	  calculations	  to	  experimental,	  it	  is	  important	  to	  
note	  that	  the	  calculated	  results	  are	  at	  equilibrium	  conditions.	  For	  this	  reason,	  the	  
phase	  calculations	  are	  compared	  to	  the	  near-­‐equilibrium,	  heat-­‐treated	  alloys.	  
Observations	  on	  the	  500hr	  at	  1000°C	  heat	  treatment	  condition	  best	  correlate	  to	  the	  
phases	  calculated	  at	  the	  solidus	  temperature.	  This	  is	  because	  1000°C	  is	  slightly	  
below	  the	  calculated	  solidus	  temperature	  and	  generally	  above	  the	  DTA	  measured	  
temperature	  window	  where	  phase	  transformations	  occur.	  An	  additional	  heat	  
treatment	  above	  1000°C	  was	  added	  if	  DTA	  measured	  an	  exothermic	  reaction	  above	  
1000°C,	  as	  is	  the	  case	  of	  CoCrFeMoNi.	  For	  CoCrFeMoNi,	  an	  additional	  heat	  treatment	  
of	  500hrs	  at	  1200°C	  was	  performed	  to	  provide	  a	  better	  approximation	  to	  conditions	  
at	  the	  solidus	  temperature.	  Observations	  on	  the	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  treatment	  
provide	  the	  best	  correlation	  to	  phases	  calculated	  at	  600°C.	  It	  should	  also	  be	  stressed	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that	  the	  heat	  treatments	  are	  near-­‐equilibrium.	  Full	  equilibrium	  would	  require	  an	  
almost	  indefinite	  heat	  treatment	  due	  to	  the	  slow	  diffusion	  rates	  of	  some	  of	  the	  
constituent	  elements.	  In	  this	  section,	  each	  alloy’s	  results	  will	  be	  discussed	  























	  	  	  
	  
	  


























XRD	  identified	  FCC	  and	  sigma	  phases	  in	  the	  as-­‐cast	  condition.	  XRD	  on	  the	  
500hr	  at	  1200°C,	  500hr	  at	  1000°C	  and	  1000hr	  at	  750°C	  treatments	  identified	  FCC,	  
sigma,	  mu	  phases.	  Since	  mu	  phase	  appears	  to	  form	  shortly	  below	  the	  solidus	  
temperature,	  the	  as-­‐cast	  condition	  was	  used	  in	  comparison	  with	  predicted	  phases	  at	  
solidus	  temperature.	  
Only	  the	  Fe	  and	  Ni	  databases	  were	  able	  to	  correctly	  predict	  the	  phases	  
present	  upon	  solidification.	  The	  solid	  solution	  database	  has	  an	  affinity	  towards	  
simpler	  phases,	  and	  explains	  its	  inability	  to	  predict	  the	  complex	  sigma	  phase	  upon	  
solidification.	  This	  is	  due	  to	  the	  solid	  solution	  database	  taking	  into	  account	  only	  the	  
fringes	  of	  the	  binary	  phase	  diagram,	  thus	  limiting	  the	  inclusion	  of	  intermetallic	  
phases.	  Interestingly,	  although	  a	  Co2Mo3	  phase	  is	  identified	  in	  the	  as-­‐cast	  condition	  
by	  both	  SEM/EDS	  and	  XRD,	  the	  Co	  database	  is	  unable	  to	  predict	  it	  upon	  
solidification.	  When	  the	  temperature	  is	  lowered	  to	  600°C,	  the	  Co,	  Fe,	  and	  Ni	  
databases	  accurately	  predict	  phase	  equilibrium	  when	  compared	  to	  the	  1000°C	  and	  
750°C	  heat	  treatments.	  It	  should	  be	  noted	  that	  after	  1200°C	  heat	  treatment,	  mu	  
phase	  was	  detected.	  However,	  when	  comparing	  the	  XRD	  plots	  from	  the	  1200°C	  heat	  
treatment	  and	  the	  1000°C	  heat	  treatment,	  peaks	  associated	  with	  mu	  phase	  increase	  
in	  intensity	  with	  the	  1000°C	  heat	  treatment.	  This	  indicates	  growth	  of	  mu	  phase	  as	  
the	  temperature	  decreases.	  The	  presence	  of	  mu	  phase	  after	  the	  1200°C	  heat	  
treatment	  indicates	  the	  growth	  of	  mu	  phase	  occurs	  rapidly	  after	  temperature	  drops	  
below	  solidification.	  Fe	  and	  Ni	  databases	  provide	  the	  best	  calculations	  due	  to	  their	  
ability	  to	  predict	  the	  formation	  of	  sigma	  phase	  upon	  solidification.	  Co,	  Fe,	  and	  Ni	  
databases	  all	  have	  high	  binary	  and	  ternary	  counts.	  This	  seems	  to	  indicate	  that	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accurate	  calculations	  are	  dependent	  on	  the	  content	  of	  the	  databases	  (i.e.	  the	  
possible	  intermetallic	  phases	  included	  in	  the	  database),	  and	  not	  necessarily	  the	  





















































XRD	  identified	  BCC,	  B2,	  and	  sigma	  phase	  after	  the	  500hr	  at	  1000°C	  heat	  
treatment.	  After	  the	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  treatment,	  BCC,	  B2,	  sigma,	  and	  an	  AlMo3	  
type	  A15	  phases	  were	  identified	  with	  XRD.	  
Only	  the	  Fe	  and	  Ni	  databases	  were	  able	  to	  correctly	  predict	  the	  phases	  
present	  upon	  solidification.	  Again,	  the	  solid	  solution	  database	  was	  unable	  to	  predict	  
the	  tetragonal,	  sigma	  phase,	  and	  instead	  favors	  simpler,	  cubic	  structures	  at	  
solidification.	  It	  is	  likely	  that	  the	  solid	  solution	  database	  over	  emphasizes	  the	  high	  
entropy	  effect	  of	  mixing	  at	  higher	  temperatures,	  giving	  preference	  to	  randomly	  
mixed	  BCC	  and	  FCC	  phases	  over	  intermetallic	  phases.	  This	  claim	  is	  substantiated	  by	  
the	  solid	  solution	  database	  predictions	  of	  “AlMo3”	  (A15	  phase)	  and	  mu	  phase	  at	  the	  
600°C	  calculations.	  	  Although	  Co	  is	  not	  included	  in	  this	  alloy’s	  composition,	  the	  Co	  
database	  includes	  the	  10	  binary	  phase	  diagrams	  that	  can	  fully	  define	  the	  
AlCrFeMoNi	  alloy.	  Even	  so,	  the	  Co	  database	  generates	  a	  poor	  calculation	  of	  phase	  
equilibrium.	  This	  suggests	  that	  only	  databases	  constructed	  on	  elements	  which	  
appear	  in	  the	  HEA	  should	  be	  considered	  for	  calculation.	  At	  600°C,	  the	  Fe	  database	  
provides	  the	  closest	  prediction	  of	  phase	  equilibrium.	  XRD	  identified	  BCC,	  B2,	  sigma,	  
and	  AlMo3	  phases	  after	  a	  1000hr	  heat	  treatment	  at	  750°C.	  Also,	  SEM	  images	  
confirmed	  the	  presence	  of	  nanoscale	  phases.	  It	  is	  very	  likely	  that	  additional	  phases	  
exist	  outside	  the	  detection	  limits	  of	  XRD.	  In	  order	  to	  completely	  verify	  the	  phase	  
equilibrium	  prediction,	  TEM	  would	  be	  required	  to	  provide	  data	  on	  the	  nanoscale	  
phases.	  In	  addition,	  CALPHAD	  predictions	  are	  at	  equilibrium,	  and	  a	  1000hr	  heat	  
treatment	  can	  only	  be	  so	  close	  to	  equilibrium.	  This	  is	  especially	  true	  for	  phase	  
transformations	  that	  are	  diffusion	  dependent.	  In	  the	  case	  of	  this	  alloy,	  absolute	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confirmation	  of	  phase	  equilibrium	  calculations	  at	  600°C	  would	  require	  TEM	  and/or	  




















































XRD	  identified	  BCC,	  B2,	  and	  FCC	  phases	  after	  the	  500hr	  at	  1000°C	  heat	  
treatment.	  After	  the	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  treatment,	  BCC	  and	  B2	  phases	  were	  
identified	  
The	  Al,	  Fe,	  and	  solid	  solution	  databases	  correctly	  predicted	  equilibrium	  
phases	  at	  the	  solidus	  temperature.	  Although	  XRD	  of	  the	  as-­‐cast	  sample	  showed	  a	  
single	  FCC	  phase,	  it	  is	  important	  to	  note	  that	  the	  as-­‐cast	  condition	  is	  non-­‐
equilibrium	  (metastable).	  After	  a	  500hr	  heat	  treatment	  at	  1000°C	  (relatively	  close	  
to	  the	  solidus	  temperature),	  the	  BCC,	  B2,	  and	  FCC	  phases	  become	  apparent.	  At	  
600°C,	  only	  the	  Al	  database	  was	  able	  to	  correctly	  predict	  equilibrium.	  This	  could	  
suggest	  CALPHAD	  is	  better	  able	  to	  predict	  phase	  equilibrium	  at	  temperatures	  close	  
to	  solidus.	  The	  role	  of	  binary	  and	  ternary	  counts	  in	  this	  alloy	  is	  also	  worth	  noting.	  
The	  Al	  database	  (using	  3	  binaries	  and	  1	  ternary)	  produces	  a	  better	  calculation	  than	  
the	  Ni	  database	  (using	  5	  binaries	  and	  2	  ternaries).	  Even	  more	  interesting	  is	  that	  
both	  Al	  and	  Ni	  are	  present	  in	  this	  composition.	  This	  validates	  that	  accurate	  
calculations	  are	  dependent	  on	  the	  content	  of	  the	  databases,	  and	  not	  the	  amount	  of	  

























































XRD	  identified	  two	  BCC	  phases	  and	  a	  C14	  Laves	  phase	  after	  the	  500hr	  at	  
1000°C	  heat	  treatment.	  After	  the	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  treatment,	  two	  BCC	  phases,	  a	  
C14	  Laves	  phase,	  and	  an	  orthorhombic	  Ni3Nb	  phase	  are	  present.	  
The	  Fe	  database	  provides	  the	  best	  prediction	  of	  phase	  equilibrium.	  XRD	  of	  
the	  as-­‐cast,	  metastable	  state	  identified	  both	  a	  BCC	  phase	  and	  a	  C14	  Laves	  phase.	  
After	  a	  500hr	  heat	  treatment	  at	  1000°C,	  four	  phases:	  the	  two	  BCC	  phases,	  FCC,	  and	  
C14	  Laves	  phase	  are	  detected.	  It	  is	  possible	  that	  one	  of	  the	  BCC	  phases	  is	  an	  ordered,	  
B2	  phase;	  with	  the	  superlattice	  reflection	  peaks	  have	  a	  weak	  intensity,	  and	  are	  lost	  
in	  the	  background	  signal.	  At	  600°C,	  The	  Fe	  database	  predicts	  a	  BCC,	  B2,	  C14	  Laves,	  
and	  a	  “Delta”	  phase	  being	  in	  equilibrium.	  This	  “Delta”	  phase	  is	  an	  orthorhombic	  
structure	  with	  a	  (Ni,	  Nb)3(Ni,	  ,Nb).	  XRD	  on	  the	  1000hr	  heat	  treatment	  at	  750°C	  
reveals	  two	  BCC	  phases,	  a	  C14	  Laves	  phase,	  and	  a	  NbNi3,	  orthorhombic	  phase.	  Again,	  
the	  Fe	  database	  provides	  a	  better	  calculation	  of	  phase	  equilibrium	  despite	  having	  a	  
lower	  binary	  and	  ternary	  count	  than	  the	  Ni	  database.	  It	  is	  evident	  that	  accurate	  
CALPHAD	  calculations	  for	  HEAs	  with	  current	  databases	  rely	  on	  a	  selecting	  the	  
proper	  database	  for	  the	  alloy’s	  composition.	  This	  is	  also	  demonstrated	  by	  the	  failure	  
of	  the	  Ti	  database	  to	  predict	  phase	  equilibrium	  for	  this,	  AlFeMoNbNi,	  HEA.	  This	  
affirms	  that	  only	  databases	  constructed	  on	  elements	  which	  appear	  in	  the	  HEA	  
should	  be	  considered	  for	  calculation.	  This	  alloy	  again	  shows	  the	  inadequacy	  of	  the	  





















































XRD	  reveals	  BCC	  and	  C14	  Laves	  phases	  in	  the	  500hr	  at	  1000°C	  condition.	  
Likewise,	  BCC	  and	  C14	  Laves	  phases	  are	  present	  after	  the	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  
treatment;	  however,	  the	  BCC	  associated	  peaks	  broaden	  to	  indicate	  the	  possible	  
presence	  of	  an	  additional	  BCC	  phase.	  EDS	  confirms	  the	  presence	  of	  BCC,	  β-­‐Ti	  in	  the	  
1000hr	  at	  750°C	  condition.	  
All	  databases,	  except	  for	  the	  solid	  solution	  database,	  accurately	  predict	  
equilibrium	  phases	  at	  the	  solidus	  temperature.	  This	  is	  most	  likely	  due	  to	  the	  nature	  
of	  the	  solid	  solution	  database	  to	  prefer	  the	  formation	  of	  a	  single	  phase.	  Only	  the	  Nb	  
and	  Ti	  databases	  are	  able	  to	  accurately	  predict	  equilibrium	  phases	  at	  600°C.	  The	  
second	  BCC	  phase	  at	  low	  temperature	  is	  due	  to	  excess	  β-­‐Ti	  segregating	  out	  of	  the	  
Laves	  phase.	  Also,	  β-­‐Ti	  is	  stabilized	  by	  the	  refractory	  elements	  Mo	  and	  Nb.	  This	  
suggests	  that	  the	  Nb	  and	  Ti	  databases	  contain	  information	  about	  β-­‐Ti	  stabilization.	  
This	  continues	  to	  prove	  that	  database	  selection	  is	  the	  critical	  factor	  in	  accurately	  
applying	  CALPHAD	  to	  HEAs.	  It	  is	  also	  possible	  that	  CALPHAD	  has	  difficulties	  
predicting	  phase	  equilibria	  at	  temperatures	  further	  away	  from	  solidus.	  	  
5.2:	  Overall	  Observations	  
	   Overall,	  three	  observations	  can	  be	  made	  from	  the	  five	  experimental	  alloys.	  
First,	  the	  solid	  solution	  database	  is	  inadequate	  for	  predicting	  phase	  equilibrium	  in	  
HEAs.	  As	  prior	  mentioned,	  the	  database	  has	  preference	  for	  disordered	  cubic	  phases	  
or	  simple	  ordered	  phases.	  This	  preference	  is	  due	  to	  the	  database	  being	  limited	  to	  the	  
lower	  concentration	  ends	  of	  the	  phase	  diagrams	  where	  complete	  mixing	  is	  more	  
likely	  to	  occur.	  Second,	  only	  databases	  built	  on	  elements	  occurring	  in	  the	  HEA	  
composition	  are	  to	  be	  considered.	  In	  the	  AlCrFeMoNi	  alloy,	  the	  Co	  database	  did	  not	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produce	  an	  accurate	  calculation.	  The	  same	  can	  be	  said	  for	  the	  Ti	  database	  for	  the	  
AlFeMoNbNi	  alloy	  and	  the	  Ni	  database	  for	  the	  CrFeMoNbTi	  alloy.	  This	  is	  likely	  due	  
to	  these	  elemental	  databases	  covering	  a	  larger	  composition	  range	  for	  that	  element.	  
Third,	  the	  number	  of	  binary	  and	  ternary	  systems	  assessed	  in	  a	  database	  does	  not	  an	  
appropriate	  measure	  of	  calculation	  accuracy.	  This	  is	  evidenced	  in	  the	  AlCrFeMnNi	  
and	  AlFeMoNbNi	  alloys.	  In	  these	  alloys	  the	  most	  accurate	  CALPHAD	  prediction	  did	  
not	  come	  from	  the	  database	  with	  the	  highest	  binary	  and	  ternary	  count.	  This	  
indicates	  that	  the	  list	  of	  possible	  phases	  within	  the	  database	  is	  more	  important	  than	  
the	  number	  of	  binaries	  and	  ternaries	  within	  the	  database.	  	  
Research	  into	  the	  PanDatTM	  databases	  was	  performed	  to	  investigate	  why	  
some	  database	  provide	  more	  accurate	  calculations	  than	  others.	  The	  CrFeNbMoTi	  
alloy	  is	  a	  good	  case	  to	  study	  because	  the	  Fe,	  Nb,	  Ni,	  and	  Ti	  databases	  give	  good	  
predictions	  at	  solidus	  temperature,	  but	  only	  the	  Nb	  and	  Ti	  databases	  provide	  good	  
predictions	  at	  600°C.	  Each	  elemental	  database	  provides	  a	  list	  of	  major	  and	  minor	  
alloying	  elements	  for	  that	  particular	  database.	  	  For	  the	  Fe	  and	  Ni	  databases,	  Cr,	  Fe,	  
and	  Mo	  are	  listed	  as	  major	  alloying	  elements	  and	  Nb	  and	  Ti	  as	  minor	  alloying	  
elements.	  Likewise,	  the	  Nb	  and	  Ti	  databases	  list	  Cr,	  Fe,	  Mo,	  Nb,	  and	  Ti	  as	  major	  
alloying	  elements.	  Having	  Nb	  and	  Ti	  as	  major	  alloying	  elements	  appear	  to	  give	  an	  
advantage	  to	  the	  Nb	  and	  Ti	  databases	  over	  the	  Fe	  and	  Ni	  databases.	  It	  is	  likely	  that	  
the	  Nb	  and	  Ti	  databases	  are	  better	  able	  to	  predict	  the	  stabilization	  of	  the	  β-­‐Ti	  (BCC	  
Ti)	  at	  lower	  temperatures	  in	  the	  presence	  of	  the	  refractory	  Mo	  and	  Nb.	  Sufficed	  to	  
say,	  when	  applied	  to	  HEAs,	  CALPHAD	  requires	  the	  user	  knowledge	  of	  each	  database	  
in	  order	  to	  select	  the	  best	  prediction.	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Chapter	  6:	  Summary	  and	  Conclusion	  
6.1:	  Summary	  
	   Five	  alloy	  compositions	  were	  selected	  for	  evaluation,	  and	  consolidated	  by	  arc	  
melting	  under	  an	  argon	  atmosphere.	  DTA	  was	  used	  on	  the	  alloys	  to	  determine	  the	  
melting	  temperature	  and	  the	  100hr	  homogenization	  heat	  treatment	  temperature.	  
After	  the	  100hr	  homogenization	  heat	  treatment,	  the	  alloys	  went	  directly	  into	  both	  
500hr	  at	  1000°C	  and	  1000hr	  at	  750°C	  heat	  treatments.	  Alloys	  were	  water	  quenched	  
after	  heat	  treatment	  to	  maintain	  the	  microstructure.	  Alloys	  were	  characterized	  with	  
SEM,	  EDS,	  and	  XRD	  in	  the	  as	  cast,	  500hr	  at	  1000°C,	  and	  1000hr	  at	  750°C	  conditions.	  
The	  results	  from	  the	  characterizations	  were	  compared	  with	  the	  provided	  CALPHAD	  
predictions	  with	  the	  500hr	  heat	  treatment	  compared	  with	  the	  predicted	  phases	  at	  
solidus	  temperature	  and	  the	  1000hr	  heat	  treatment	  compared	  with	  the	  predicted	  
phases	  at	  600°C.	  The	  comparisons	  were	  used	  to	  determine	  critical	  factors	  to	  aid	  in	  
future	  applications	  of	  CALPHAD	  to	  HEAs.	  	  
6.2:	  Conclusions	  
	   Four	  main	  conclusions	  can	  be	  made	  in	  this	  study	  to	  aid	  in	  the	  application	  of	  
CALPHAD	  to	  HEAs.	  
1) The	  PanDatTM	  solid	  solution	  database	  is	  inadequate	  in	  predicting	  phase	  
equilibrium	  at	  both	  the	  solidus	  temperature	  and	  600°C	  for	  HEAs.	  The	  solid	  
solution	  database	  favors	  simpler	  phases,	  and	  is	  unable	  to	  predict	  the	  more	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complex	  phases	  that	  are	  often	  present	  in	  multi-­‐principle	  element	  alloys.	  
Elemental	  databases	  are	  better	  able	  to	  predict	  more	  complicated	  
intermetallic	  phases	  	  
2) Only	  elemental	  databases	  built	  on	  elements	  occurring	  in	  the	  HEA	  
composition	  are	  to	  be	  considered.	  Elemental	  databases	  that	  occur	  within	  the	  
HEA	  composition	  cover	  a	  larger	  composition	  range	  of	  that	  element,	  and	  
result	  in	  better	  predictions.	  
3) The	  number	  of	  binaries	  and	  ternaries	  used	  in	  the	  calculation	  does	  not	  
correlate	  to	  the	  accuracy	  of	  the	  prediction.	  The	  list	  of	  possible	  phases	  in	  the	  
database	  is	  more	  important	  than	  the	  number	  of	  binaries	  and	  ternaries	  used	  
in	  the	  calculation	  
4) The	  elements	  in	  the	  alloy	  composition	  should	  appear	  in	  the	  list	  of	  major	  
alloying	  elements.	  The	  major	  alloying	  elements	  cover	  a	  larger	  composition	  
range,	  and	  may	  lead	  to	  a	  better	  prediction	  of	  intermetallic	  phases.	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